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IV Formelzeichen, Symbole und Abkürzungen 
Symbols and Abbreviations 
 
Formelzeichen Einheit Bedeutung 
und Symbole 
Symbol Unit Meaning 
 
α, α2........................................ [-] ..................................................... Alpha-Phase 
α
..............................................
[°]
.....................................................
Divergenzwinkel Strahl 
β
..................................................
[-]
.....................................................
Beta Phase 
∆
...............................................
[-]
.....................................................
Delta / Differenz 
d90, d50, d10 .................... [-] ..................................................... Signalbreiten 
ε
...............................................
[mm]
.............................................
Dehnung 
εϕψ ......................................... [mm], [Å].................................... Gitterdehnung unter Winkel ϕ und ψ 
εi, εj, εk ............................... [mm], [Å].................................... Gitterdehnungen in i,j,k-Richtung 
d
...............................................
[mm], [Å]
....................................
Breite, Netzebenenabstand 
dF0.......................................... [mm] ............................................. Strahlfokusdurchmesser 
E
..............................................
[GPa]
............................................
Elastizitätsmodul (E-Modul) 
E
..............................................
[J]
....................................................
Energie 
ES ........................................... [J/mm] ....................................... Streckenenergie 
F
...............................................
[N], [kN]
......................................
Kraft 
γ
...................................................
[-]
.....................................................
Gamma-Phase 
γm ............................................... [-] ..................................................... Massiv umgewandelte Gamma-Phase 
h
...............................................
[mm]
.............................................
Höhe 
I
.................................................
[A], [mA]
.....................................
Stromstärke in Ampere, Milliampere 
IB.............................................. [mA] .............................................. Strahlstrom 
ν
...............................................
[-]
.....................................................
Querkontraktionszahl 
t
.................................................
[mm]
.............................................
Blechdicke 
T
...............................................
[°C]
.................................................
Temperatur 
TS............................................ [°C]................................................. Schmelztemperatur 
TÜ ........................................... [°C]................................................. Übergangstemperatur 
U
..............................................
[V]
...................................................
Spannung 
U
..............................................
[1/min]
.........................................
Umdrehung 
Ub ............................................ [V] ................................................... Vergleichsspannung in Volt 
UA............................................ [kV] ............................................... Beschleunigungsspannung in Kilovolt 
v, vS, vW ............................ [mm/s] ......................................... Schweiß- oder Vorschubgeschwindigkeit 
P
..............................................
[W], [kW]
...................................
Leistung 
ϕ
..................................................
[°]
.......................................................
Neigungswinkel 
ψ
.................................................
[°]
.......................................................
Neigungswinkel 
s1, s2 .................................... [-] ..................................................... Voigtsche Elastizitätskonstanten 
σx, σxx, σij.......................... [N/mm2], [MPa] .................... Normalspannungen in x, xx oder allg. ij Richtung 
σ1, σ2, σ3.......................... [N/mm2], [MPa] .................... Hauptspannungen 
σV ........................................... [N/mm2], [MPa] .................... Vergleichsspannung 
τx, τxy, τij ........................... [N/mm2], [MPa] .................... Schubspannungen in x, xy oder allg. ij Richtung 
θ, 2θ
......................................
[°]
.....................................................
Bragg-, Einfalls- oder Reflektionswinkel 
f
................................................
[Hz], [kHz]
................................
Frequenz [1/s] 
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x
................................................
[-]
......................................................
Schweißrichtung, Achskoordinate 
X
...............................................
[mm]
..............................................
Weg 
y
................................................
[-]
......................................................
Achskoordinate 
Y
...............................................
[mm]
..............................................
Weg 
z
................................................
[-]
......................................................
Richtung der Strahleinkopplung, Achskoordinate 
 
 
Abkürzung Bedeutung  
Abbreviation Meaning  
 
at%
.........................................
Atomprozent 
Ag
............................................
Silber 
Al
..............................................
Aluminium 
Ar
.............................................
Argon 
ASTM
...................................
American Society for Testing and Materials (Techn. Standards, hier:   
 Korngröße) 
B
...............................................
Bor 
BDTT
....................................
Brittle-to-Ductile Transition Temperature (Übergangstemperatur) 
BPP
........................................
beam parameter product (Strahlparameterprodukt in [mm*mrad]) 
BSE
........................................
back scattered electrons (Rückstreuelektronen) 
C
...............................................
Kohlenstoff 
CO2 ........................................Kohlendioxid 
Cr
.............................................
Chrom 
Cu
............................................
Kupfer 
DP
...........................................
Duplex (Mikrostruktur) 
et al.
.......................................
et alii (und andere) 
EB
...........................................
electron beam (Elektronenstrahl, auch Schweißverfahren) 
EBSD
....................................
electron back scatter diffraction (Elektronenbeugungsanalyse) 
EDX
.......................................
energy dispersive X-ray analysis (Energiedispersive Röntgenanalyse) 
ESMA
...................................
Elektronenstrahlmikroanalyse 
Fe
............................................
Eisen 
FL
............................................
Fully Lamellar (Mikrostruktur) 
GEH
.......................................
Gestaltänderungshypothese 
GW
.........................................
Grundwerkstoff 
HAZ
........................................
heat affected zone ( Wärmeeinflusszone) 
hdp
..........................................
hexagonal-dichtest gepackt 
HF
...........................................
Hochfrequenz 
HIP
..........................................
hot isostatic pressing (heiß-isostatisches Pressen) 
HV1, HV10 .........................Vickershärte mit 9,81 bzw. 98,1 N Prüfkraft 
i.e.
.. .........................................
it est (das heißt) 
In
..............................................
Indium 
IET
..........................................
Impulse Excitation Technique (Stoßanregungstechnik) 
K
...............................................
Kaustik 
kfz
............................................
kubisch-flächenzentriert 
krz
...........................................
kubisch-raumzentriert 
L
................................................
Liquid (Flüssigphase) 
Mn
...........................................
Mangan 
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Mo
..........................................
Molybdän 
MPa
.......................................
Mega-Pascal 
Ni
.............................................
Nickel 
NG
..........................................
Near Gamma (Mikrostruktur) 
Nb
...........................................
Niob  
O
..............................................
Sauerstoff 
Pt
.............................................
Platin 
PHT
.......................................
preheating (Vorwärmtemperatur o.  Vorwärmung) 
PWHT
.................................
post weld heat treatment (Nachwärmebehandlung) 
Rh
...........................................
Rhodium 
REM
......................................
Rasterelektronenmikroskop(-ie) 
S
..............................................
Spannungstensor 
Sn
...........................................
Zinn 
Si
.............................................
Silizium 
SL
...........................................
Schmelzlinie (engl.: fusion line - fl) 
SN
..........................................
Schweißnaht 
SE
...........................................
Sekundärelektronen 
TEM
......................................
Transmissionen-Elektronen-Mikroskopie 
Ti
.............................................
Titan 
TiAl, Ti-Al
..........................
Titanaluminid 
TiB, TiB2 ............................ Titanborid 
Ta
............................................
Tantal 
V
..............................................
Vanadin 
VW
.........................................
Vorwärmung 
vol%
......................................
Volumenprozent 
W
.............................................
Wolfram 
WDX
.....................................
wavelength dispersive X-ray analysis (Wellenlängendispersive   
 Röntgenanalyse) 
WEZ
.....................................
Wärmeeinflusszone 
WIG
.......................................
Wolfram-Inertgas (Schweißverfahren) 
wt%
........................................
Gewichtsprozent 
w/o
..........................................
without (ohne) 
Zn
............................................
Zink 
 
GE2,5mm, GE5mm ....... Probe  der Legierung GE in 2,5 bzw. 5 mm Dicke 
V52,5mm, V55mm.......... Probe  der Legierung TNB-V5 (V5) in 2,5 bzw. 5 mm Dicke 
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V Abstract 
TiAl alloys offer a great potential to substitute high temperature resistant nickel-base 
alloys due to their lower specific weight. For increasing oxidation and creep 
resistance these alloys contain high amounts of niobium and other elements, which 
may influence the propensity for segregation. Furthermore these alloys generally 
exhibit low ductility and fracture toughness, which makes them prone to cracking 
during heat treatment.  
To avoid atmospheric influence the electron beam process has been chosen for 
joining two different TiAl alloys by welding. The GE microstructure consists of γ (NG), 
the V5 microstructure of a γ/α2 (FL) structure, which both show different properties.  
The experiments carried out have shown a potential for crack-free welding of TiAl up 
to 5 mm thickness with the electron beam. The cooling rates are highest in electron 
beam welding, thus a great reduction of welding speed down to either 1 mm/s or 
2 mm/s in combination with preheating of at least 500°C is necessary to obtain 
crack-free welds. Preheating was carried out efficiently by deflecting a defocused 
electron beam. While preheating mainly influenced the width of the weld seam and 
thus reducing stress peaks by homogenizing stress distribution, comparing the two 
alloys did not show great differences in welding parameters and cracking rates 
respectively, but in their microstructure. 
The alloy GE exhibited a peritectic solidification behavior, combined with minor 
segregations of aluminium. Due to their higher amount of aluminium high amounts of 
massive γm have been witnessed mainly on weld seam boundaries. With reducing 
welding speed the amount of γm decreased. The alloy V5 was found to solidify via 
solid state β, which could reduce and abolish stresses in the higher temperature 
range, i.e. directly after solidifying. The lower ductility at room temperature due to the 
lamellar microstructure could thus be compensated. It should be mentioned that, a 
certain TiB2 coagulation was found in the HAZ of alloy V5 which could influence the 
high temperature behavior.  
Both alloys exhibited a slight loss of aluminium in the weld seam, whose influence 
could not be figured out exactly, but should be considered during afterwards heat 
treatment. 
Nevertheless, hardness increase in both alloys was distinct, but only GE alloy 
showed a reduction with decreasing cooling rate. This is considered due to the 
potential of dislocation movement.  
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A final heat treatment had no significant effect on the hardness and only small 
influence on the microstructure, hypothesizing that parameters have to be adjusted.  
To evaluate the mechanical properties tensile tests and stress measurements by      
x-ray and neutron diffraction have been carried out. Due to problematic dimensions 
and shape the tensile test specimen showed strong scattering of results. Although 
high values of up to 485 MPa were achieved, strain values were below 1 % and 
results are thus considered only to be trend-setting. The stress analysis, however, 
showed a significant reduction in welding residual stresses when preheating of at 
least 500°C or massive reduction of welding speed was applied, this being sufficient 
for crack free joining. Neutron diffraction analysis thereby showed general 
applicability, although strong texture and extremely fine microstructure could 
deteriorate the measurement results.    
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1 Einleitung 
Das wissenschaftliche Interesse an den intermetallischen Werkstoffen, insbesondere an 
Titanaluminiden und deren Legierungen (TiAl), entwickelte sich Anfang der 70er Jahre in 
den USA. Dort wurden Werkstoffe gesucht, die die bisher angewendeten 
hochtemperaturfesten Superlegierungen auf Nickelbasis mittelfristig in einigen Bereichen 
substituieren konnten. Dies gilt insbesondere für Bauteile, die bei hohen Temperaturen 
und unter hochdynamischer Belastung eingesetzt werden [1-3]. 
Unter Berücksichtigung der notwendigen Eigenschaften fiel das Interesse auf 
intermetallische Werkstoffe auf Nickel- und Titan-Basis. Diese zeichnen sich in der Regel 
sowohl durch einen hohen Korrosionswiderstand als auch durch ihre hohe spezifische 
Festigkeit aus. Speziell die titan-aluminiumbasierten Werkstoffe zeichnen sich durch eine 
Reihe technisch nutzbarer Eigenschaften aus. Durch das um ca. 50 % geringere 
spezifische Gewicht der Titanaluminid-Legierungen gegenüber den mehr als doppelt so 
schweren Nickelbasis-Superlegierungen (Abb. 1.1) soll eine Reduzierung des Rohstoff-
verbrauches in stationären Gas- und Dampfturbinen, Kraftfahrzeugmotoren mit 
Turboaufladung sowie Flugzeugturbinen verwirklicht werden.  
 
Eigenschaft γ-TiAl       
Legierungen 
Stähle Ni-Basis Superlegierungen 
Dichte [g/cm3] 3,9 - 4,3 7,9 7,9-8,5 
Streckgrenze [MPa] 350-600 (1050) 200-2000 800-1200 
Kriechgrenze [°C] 700-950 650 800-1090 
Oxidationsgrenze [°C] 700-950 400-700 870-1000 
Duktilität [%] - RT/HT 1-4 / 10-600 10-25 / 15-1000 3-25 / 20-80 
Abbildung 1.1: Vergleich der Eigenschaften von Stahl- und Nickelbasis-Superlegierungen mit              
γ-Titanaluminid Legierungen [4] 
Figure 1.1: Comparison of properties of Steel and Nickel-based super alloys with γ -TiAl alloys [4] 
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Bei turboaufgeladenen Motoren kann somit das durch die Massenträgheit der Turbine 
verursachte Turboloch beim Beschleunigen deutlich verringert werden. In stationären 
Turbinen wird die Anlaufzeit verringert, dies führt zu erheblichen CO2 Einsparungen. Die 
verringerten Massen dienen ebenfalls einer erhöhten Laufruhe und damit 
Langzeitfestigkeit. Ein weiteres Beispiel zur Reduzierung von Massen im 
hochtemperaturbelasteten Bereich sind Motorauslassventile, diese benötigen bei 
geringerem Gewicht kleinere Stellkräfte und -federn, somit sind leichtere 
Zylinderkopfkonstruktionen möglich [5]. 
Darüber hinaus sprechen für die TiAl ihr kleinerer thermischer Ausdehnungskoeffizient 
sowie ihr höherer spezifischer E-Modul, insbesondere im Hochtemperaturbereich [6], 
was diese Legierungsklasse als Konstruktionswerkstoffe interessant macht.  
Seit den 70er Jahren sind im Verlauf der Forschungen im Wesentlichen drei 
Generationen von γ-TiAl-Legierungen entwickelt worden [1], die marginale Mengen an 
Vanadin, Kohlenstoff, Chrom, Mangan und Niob enthalten. Diese Legierungselemente 
beeinflussen die mechanisch-technologischen Eigenschaften wie Zugfestigkeit, Duktilität 
und Oxidationswiderstand positiv. Neuere hochniobhaltige Legierungen weisen zudem 
eine hohe Kriechfestigkeit auf, die durch den niedrigen Diffusionskoeffizienten von Niob 
im Titan-Aluminium Gitter [7] bedingt ist. Zusätzlich zu dem hohen Niob-Gehalt können 
diese γ-TiAl weitere Legierungselemente enthalten, was sich stark auf die Phasenbildung 
sowie die Gefügeausbildung und damit direkt auf die Schweißbarkeit auswirkt.  
Abbildung 1.2 zeigt ein empirisches 2-Phasendiagramm nach McCullough [8], in dem die 
beiden relevanten intermetallischen Phasen α2 (Ti3Al) und γ (TiAl) hervorgehoben sind.  
 
Abbildung 1.2: Empirisches 2-Phasen Diagramm Titan – Aluminium [8],                                          
intermetallische Phasen α2 und γ  
Figure 1.2: Empiric 2-Phase diagram Titanium-Aluminium acc. to McCullough [8],  
intermetallic phases α2 and γ 
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Die vollständige Substitution der Nickelbasis-Superlegierungen kann derzeit jedoch noch 
nicht erreicht werden, da gegenwärtige Legierungen die Anforderungen an extreme 
Umgebungsbedingungen noch nicht vollständig befriedigen können. Die, verglichen mit 
den Nickelbasis-Superlegierungen, geringere Hochtemperaturfestigkeit sowie die 
geringere Oxidations- und niedrigere Kriechbeständigkeit der TiAl-Legierungen waren 
bisher ein Hindernis (s. Abb. 1.1). Der Einsatz solcher TiAl-Legierungen beschränkt sich 
daher auf Prozesse, die bei vergleichsweise niedrigen Temperaturen bis etwa 650°C 
stattfinden. 
Ein weiteres Problem bei der Verwendung dieser Werkstoffe besteht in der schlechten 
Urformung und Verarbeitbarkeit (Gießen, Strangpressen, Fügen bzw. Schweißen), die 
primär durch die hohe Sprödigkeit, die intermetallische Phasen in der Regel aufweisen, 
bedingt ist. Ein Fügeverfahren für diese Werkstoffe ist jedoch aus nachfolgenden 
Gründen notwendig. Bauteile aus derart teuren Werkstoffen werden in der Regel nur dort 
eingesetzt, wo sie unbedingt erforderlich sind, ein Fügen an artgleiche oder artfremde 
Werkstoffe (bspw. Turboladerwelle an TiAl-Schaufelrad) kann deshalb notwendig sein. 
Können nicht alle Konturen eines Bauteiles gegossen werden, ist eine 
Konstruktionschweißung notwendig, d.h. das Bauteil wird aus mehreren Komponenten 
zusammengefügt. Zudem werden teure Bauteile wie bspw. Turbinenschaufeln aus 
Kostengründen repariert und nur bei Ausfall ausgetauscht, für diesen Fall müssen 
Reparaturverfahren zur Verfügung stehen. Beim Schweißen derart spröder Werkstoffe 
können jedoch in Verbindung mit den Schweißeigenspannungen Risse während oder 
nach dem Schweißvorgang entstehen, was eine Verwendung derart behandelter Bauteile 
ausschließt.  
Es existieren Forschungsarbeiten zum Schweißen und Fügen von γ-Titanaluminid- 
Legierungen der ersten und zweiten Generation, im Allgemeinen also niedriger legierten 
Werkstoffen. Legierungen der 3. Generation sind fügetechnisch bisher jedoch noch nicht 
ausreichend untersucht worden. Die reinen α2 (Ti3Al) – Titanaluminide oder solche mit 
überwiegendem α2–Gehalt  sind aufgrund ihrer niedrigeren Temperaturstabilität und der 
schlechteren Schweiß- und Bearbeitbarkeit heutzutage aus dem Fokus der Forschung 
geraten und werden hier nicht weiter behandelt. Von technisch höherem Interesse sind 
dagegen die reinen γ-Titanaluminide sowie γ-Titanaluminid-Legierungen mit einem 
hohen Anteil der Phase α2, sogenannte α2/γ-Titanaluminide (diese werden teilweise in 
der englischsprachigen Literatur auch vereinfacht als γ−TiAl alloy bezeichnet). 
Diese bisherigen Untersuchungen zum Schweißen bekannter niedriglegierter 
Titanaluminid-Legierungen beschreiben das WIG-Schweißverfahren [9-20], das 
Reibschweißverfahren [1,21-23], das Diffusionsschweißverfahren [24-30] sowie das 
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Laserstrahl- und Elektronenstrahlschweißverfahren [9,22,31-42]. Es existieren ebenfalls 
Untersuchungen zum Infrarot-, Induktions- und Diffusionslötverfahren [1,43-64]. Als 
derzeit überwiegend industriell angewendetes Verfahren ist das Vakuum-Löten [1,65] 
genannt. 
Die fügetechnische Herausforderung ist dabei generell die Verminderung der durch den 
spröden Werkstoffzustand erhöhten Rissneigung. Dazu sollte der Energieeintrag so 
gering wie möglich gewählt sein, weitere Maßnahmen zur Spannungsreduktion (bspw. 
Vorwärmung) sind ebenfalls zweckdienlich. Durch die erwähnte Zugabe von 
Legierungselementen wie Chrom, Vanadium, Wolfram, Bor oder Niob konnten bei 
Legierungen der neuesten Generation zwar herstellungs- und fertigungstechnische 
Probleme bis zu einem bestimmten Grad herabgesetzt werden. Jedoch werden durch die 
massive Auflegierung mit Elementen wie Niob, das einen niedrigen 
Diffusionskoeffizienten aufweist, metallurgische Probleme wie eine Erweiterung des 
Gebietes zwischen Liquidus und Solidus erwartet, was die Seigerungsgefahr erhöhen 
kann [66].  
Im Rahmen dieser Untersuchungen an zwei Klassen von Titanaluminid-Legierungen, die 
sowohl unterschiedliche chemische Zusammensetzung als auch unterschiedliche Gefüge 
aufweisen, soll daher das Elektronenstrahlschweißverfahren angewendet werden. 
Dieses zeichnet sich durch das Schweißen unter Vakuum aus, mit dem auch reaktive 
Werkstoffe wie Titan gefügt werden können. Weiterhin spricht eine genaue 
Energieeinbringung und damit niedrige Beeinflussung des umgebenden Werkstoffes für 
das Verfahren. Durch die Möglichkeiten der Mehrstrahltechnik lässt sich zudem eine 
einfache Vorwärmung applizieren, welche die Erstarrungsbedingungen günstig 
beeinflussen kann.  
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2 Stand der Technik 
2.1  Elektronenstrahlschweißverfahren 
2.1.1  Elektronenstrahlerzeugung 
Unterschieden werden die Elektronenstrahlerzeugung, die Strahlsteuerung und die 
Strahlformung. Im atomaren Aufbau befinden sich die Elektronen auf energetisch 
festgelegten Orbitalen. Bei metallischen Bindungen sind die Elektronen nur schwach an 
den Atomkern gebunden und können sich somit nahezu frei im Kristallgitter bewegen. 
Das bewirkt die elektronische Leitfähigkeit der Metalle. Dieser Zustand wird genutzt, um 
im Elektronenstrahlerzeuger (Abbildung 2.1) freie Elektronen zu erzeugen.  
 
 
 
Abbildung 2.1: Elektronenstrahlerzeuger mit elektromagnetischen Ablenkspulen [67] (ob.), 
Entstehung und Geometrie des Elektronenstrahls (un.) 
Figure 2.1: Electron Beam generator with electromagnetic deflection coils [67] (top), generation and 
geometry of the electron beam (bottom) 
Um die Elektronen aus dem Gitter zu lösen, muss die Potentialschwelle überwunden 
werden. Die dafür benötigte Energie wird durch thermischen Energieeintrag zugeführt 
(Edison-Richardson-Effekt - Abbildung 2.1 u. li.). Die gelösten Elektronen bilden eine 
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Elektronenwolke um die negativ geladene Kathode. Um die Elektronen zu 
beschleunigen, wird zwischen der Kathode und der Anode ein elektrisches Feld 
aufgebaut, indem eine Hochspannung angelegt wird. Die beschleunigten Elektronen 
treffen nun auf die Anode. Ein Hochspannungsgenerator pumpt die Elektronen wieder 
zur Kathode zurück. Da die Elektronen im Falle eines Strahlgenerators nicht auf die 
Anode, sondern auf das zu schweißende Werkstück treffen sollen, hat die Anode in der 
Mitte eine Bohrung, durch die die Elektronen mit konstanter Geschwindigkeit auf das 
darunter liegende Werkstück geführt werden. Bei modernen Strahlerzeugern wird der 
Strahlstrom im sogenannten Triodensystem über eine Steuerelektrode, den Wehnelt-
Zylinder, gesteuert. Um den Strahlstrom zu sperren, wird an der Steuerelektrode eine 
höhere negative Spannung als an der Kathode angelegt. Trotz Potentialdifferenz 
zwischen Kathode und Anode ist die Steuerelektrode somit in der Lage, die Elektronen 
vollständig zur Kathode zurück zu drängen. Wird die Steuerspannung verringert, so wird 
der Strahlstrom größer. Zudem kann der Wehnelt-Zylinder die Leistungsverteilung 
innerhalb des Strahles verbessern [67]. 
Die Geometrie des Elektronenstrahls zeigt Abbildung 2.1 unten rechts. Als Folge der 
Steuerspannung und der Geometrie der Steuerelektrode tritt eine deutliche Einschnürung 
des Elektronenstrahls dicht unterhalb der Kathodenemissionsfläche auf, diese wird als 
reeller Crossover bezeichnet. Die Bahnen der einzelnen Elektronen kreuzen sich an 
dieser Stelle. Passiert der Elektronenstrahl die Anode und erreicht den elektrisch 
feldfreien Raum, so wird seine geometrische Form bis zur Fokussierlinse theoretisch 
nicht mehr verändert. Der Schnittpunkt der an diesen Bereichen angelegten 
Manteltangenten mit der Strahlachse wird als virtueller Crossover bezeichnet, er ist für 
elektronenoptische Berechnungen von Bedeutung. 
Um den aus dem Strahlerzeuger austretenden Elektronenstrahl auf einen Punkt des 
Werkstückes zu fokussieren, wird eine Ringspule eingesetzt. Diese Fokussierlinse 
beeinflusst die Bewegungsrichtung der negativ geladenen Elektronen durch ein 
Magnetfeld, auf diese Art können Fokusdurchmesser von etwa 0,1 mm bis 1 mm 
realisiert werden. Zur Kompensation elektrischer und magnetischer Einflüsse auf die 
Rotationssymmetrie des Strahls, sogenannter antistigmatischer Fehler, wird ein 
Stigmator eingesetzt. Über zusammengeschaltete magnetische Pole lässt sich so ein bei 
allen Fokuslagen kreisförmiger Elektronenstrahl gewährleisten [68]. 
2.1.2 Ablenkung und Steuerung des Elektronenstrahls 
In den meisten Schweißanwendungsfällen wird das Werkstück unter dem stationären 
Elektronenstrahl entlang geführt. In den übrigen Fällen bewegt sich der Strahlgenerator 
zusammen mit dem Elektronenstrahl über das Werkstück, über ein elektromagnetisches 
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Ablenkungssystem ist es darüber hinaus möglich, den Elektronenstrahl aus seiner 
Ausgangsachse zu bewegen. Diese Ablenkung des trägheitslosen steuerbaren 
Elektronenstrahls kann mit Frequenzen von mehreren Kilohertz vollzogen werden. Die 
Auslenkung des erzeugten Strahls ermöglicht beispielsweise das gleichzeitige 
Schweißen an mehreren Stellen des Werkstückes (Mehrstrahltechnik). Das 
Ablenksystem besteht aus Haupt- und Nebenfeldspulen, die mit einem 
Funktionsgenerator einschließlich Verstärker verbunden sind. Aus der Verbindung der 
mechanischen Bewegungsachse des Werkstückmanipulators und der 
Strahlbewegungsachsen des Ablenksystems über eine CNC-Steuerung ergibt sich unter 
anderem die Möglichkeit, Schleppfehler zu kompensieren [68-69]. 
Ein weiterer Nutzen der Strahlablenkung liegt im gezielten Oszillieren des Strahles. 
Durch diese sogenannte Strahlpendelung kann beispielsweise bei kreisförmiger 
Pendelung (Abb. 2.2 li.) die Lunkerbildung im Schweißgut vermindert werden, da die 
Dampfkapillare länger geöffnet bleibt, wodurch evtl. entstehende Poren besser entgasen 
können. 
Die moderne Mehrstrahltechnik bedient sich der schnellen Strahlablenkung, um 
thermische Felder zu generieren, und auf diese Weise eine gezielte Beeinflussung des 
Werkstückes an einer oder mehreren Stellen gleichzeitig zu erreichen. Ein Beispiel ist 
das Mehrfokusschweißen, bei dem ein entsprechend fokussierter Elektronenstrahl an 
verschiedenen Stellen des Werkstückes zum Vorwärmen, Schweißen und Glätten der 
Naht angewandt wird (Abb. 2.2 re.). 
          
Abbildung 2.2: Strahlpendelung/-oszillation (li.) und Mehrfokus-Schweißen [70] (re.) 
Figure 2.2: Beam deflection/oszilation (left) and multi focus welding [70] (right)  
2.1.3 Qualität des Elektronenstrahls und Strahlvermessung 
Die Qualität eines Elektronenstrahles bezieht sich auf den Strahldurchmesser im Fokus, 
die Leistungsdichteverteilung und die Strahlkaustik. Zu einer möglichen Vergleichbarkeit 
von Laser- und Elektronenstrahl orientiert man sich dabei eng an den Normen zum 
Laserstrahl bzw. Laserstrahlschweißen [71-75]. 
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Die geometrische Form eines Elektronenstrahls wird in erster Linie vom 
Strahlfokusdurchmesser dFo (Strahltaille) und vom Divergenzwinkel α (halber 
Strahlwinkel) bestimmt, diese sind in Abbildung 2.3 dargestellt. Aus diesen beiden 
Größen kann nach Gl. 2.1 [74] das Strahlparameterprodukt BPPEB errechnet werden. Die 
Größe des Strahlparameterprodukts ist somit ein Maß für die Fokussierbarkeit und 
Ausbreitungseigenschaften eines Elektronenstrahls, die die Qualität der Strahlform in der 
Messebene beschreibt. Erste Untersuchungen zum Einfluss des 
Strahlparameterproduktes auf das Schweißergebnis finden sich bei Menhard et al. [76] 
und Weiser [77]. Von vorrangigem Interesse ist hier vor allem der 
Strahlfokusdurchmesser dFo in einem engen Parameterfenster. Die Kenntnis über 
wichtige Strahlparameter, wie z.B. den Strahldurchmesser im Fokuspunkt bei bekannter 
Leistung und Arbeitsabstand, ist wesentlich für die Schweißversuche.  
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Abbildung 2.3: Geometrie des Elektronenstrahles, dFo: kleinster Strahldurchmesser nach 
fokussierender Optik („Fokusdurchmesser“), α: Winkel zwischen der Achse und der äußeren 
Begrenzung eines fokussierten Strahls („Divergenzwinkel“), K: Bereich der Kaustik sowie 
Berechnung des Strahlparameterproduktes BPPEB [74] 
Figure 2.3: Geometry of electron beam, dFo: lowest beam diameter after focusing optics („focal diameter“), 
α: angle between axis and outer boundary of focused beam („divergence angle“), K: caustic area as well 
as calculation of beam parameter product BPPEB [74]  
Zur Erlangung dieser grundlegenden Kenntnisse über Strahlform und 
Leistungsdichteverteilung, aber auch zur Sicherstellung eines gleichmäßigen 
Prozessablaufes, werden Strahlvermessungen durchgeführt. Am ISF der RWTH Aachen 
steht das in langjähriger Eigenarbeit entwickelte Strahlvermessungssystem „DiaBeam“ 
zur Verfügung, das die grundlegenden Voraussetzungen für eine Strahlvermessung 
erfüllt und mit dem die nachfolgend ermittelten Werte aufgenommen wurden. 
Das Prinzip der Messung beruht auf einer Erfassung des Durchtrittsstromes durch eine 
Blende (Loch- oder Schlitzform). Dabei werden die an Widerständen gemessenen 
Vergleichsspannungen ∆Ub von der Auswerteelektronik digitalisiert und der jeweiligen 
Position des Strahles rasterförmig zugeordnet, so können die verschiedenen 
geometrischen Kenngrößen der Leistungsdichteverteilung ermittelt werden.  
   9 
 
Durch eine Ablenkung in einem 90° Winkel zur Schlitzblende (X-Ablenkrichtung) führt die 
Korrelation von Leistungsdichte zu Position zu einer zweidimensionalen 
Leistungsdichteverteilung (Abb. 2.4). Die Messung erfolgt durch einen hochfrequent 
abgelenkten Strahl, der nur kurzzeitig über der Blende steht, beim stationären Verweilen 
auf der Blende würde er diese oder die darunterliegenden Messwertaufnehmer 
zerstören. Übliche Ablenkfrequenzen liegen im Bereich von 5 bis 10 kHz.  
Das Meßsignal über die Schlitzblende repräsentiert den durch den Schlitz gehenden 
integrierten Strahlanteil, der zusammengesetzt im Idealfall eine Gaussverteilung liefert. 
Anhand der Verteilung der Signalstärken können Schwellenwerte bestimmt werden, an 
denen die Stromdichte einen definierten prozentualen Anteil des Maximalwertes der 
Amplitude besitzt. Üblicherweise werden die Schwellenwerte oder Signalbreiten d90, d50 
und d10 ermittelt. Im Falle der angenommenen Rotationssymmetrie können diese Werte 
dem Strahldurchmesser gleichgesetzt werden. Mit diesem Messverfahren lassen sich 
schnell die Fokuslage sowie die Apertur des Strahles in erster Näherung bestimmen. 
Bei Messung über die Lochblende muss der Strahl zusätzlich in Y-Richtung verfahren 
werden, wodurch eine weitere Dimension der Leistungsdichte zur Verfügung steht. Damit 
wird eine dreidimensionale Leistungsdichteverteilung ermittelt, anhand derer überprüft 
werden kann, ob der Strahl eine rotationssymmetrische Form besitzt. Die Abbildungen 
2.4 und 2.5 zeigen die ermittelten Leistungsdichteverteilungen über Schlitz- und 
Lochmessung bei 150 kV und mittleren Strahlströmen von 5 mA ( 750 W Strahlleistung) 
bei maximalem Arbeitsabstand unter Berücksichtigung der Einspannvorrichtung.  
 
Abbildung 2.4: 2-D Strahlvermessung mit dem Schlitzblendenmessverfahren an der Steigerwald-EB 
Anlage des ISF, G150-System bei 5 mA Strahlstrom, Messung über Fokus 
Figure 2.4: 2-D beam measurement with slit aperture measurement at Steigerwald EB machine from ISF, 
G150 system at 5 mA beam current, focal measurement 
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Dabei zeigt d90 einen Fokusdurchmesser von etwa 120 µm, der in einem Bereich von 
90% der maximalen Amplitude vorliegt. Anhand des Profiles ist eine Rotationssymmetrie 
in Messrichtung zu erwarten, die die Lochblendenmessung bestätigt. Abbildung 2.5 zeigt 
diese 3D-Ansicht der Leistungsdichteverteilung.   
  
Abbildung 2.5: 3-D Strahlvermessung mit dem Lochblendenmessverfahren an der Steigerwald-EB 
Anlage des ISF, G150-System bei 5 mA Strahlstrom, Messung über Fokus 
Figure 2.5: 3-D beam measurement with hole aperture measurement at Steigerwald EB machine from ISF, 
G150 system at 5 mA beam current, focal measurement 
Mithilfe einer Vermessung des Elektronenstrahls kann die Strahlqualität vor dem 
Schweißprozess überprüft und gegebenenfalls angepasst werden. Damit steht ein 
Qualitätssicherungssystem zur Verfügung, welches für die industrielle Anwendung der 
Elektronenstrahltechnologie von entscheidender Bedeutung ist. 
2.1.4  Verfahrensprinzip Elektronenstrahlschweißen 
Die Grundlagen der Materialbearbeitung mit hochbeschleunigten Elektronen als 
Werkzeug in Bohr-, Schmelz-, und Schweißprozessen und zur Oberflächenbehandlung 
sind seit den 50er Jahren bekannt [67].  
Charakteristisch für das Elektronenstrahlschweißverfahren ist die, verglichen mit anderen 
Schmelzschweißverfahren, geringe spezifische Wärmeeinbringung. Diese führt zu 
schmalen Wärmeeinflusszonen und daraus resultierend einem geringen Verzug der 
bestrahlten Bauteile [69]. 
Hieraus resultieren auch die verfahrenstypischen Vorteile des 
Elektronenstrahlschweißens. Bei hoher punktueller Leistung können sehr große 
Einschweißtiefen bei gleichzeitig sehr schmalen Nähten erzeugt werden, zudem sind 
hohe Schweißgeschwindigkeiten möglich.  
Mit dem Elektronenstrahlschweißverfahren können nahezu alle metallischen Werkstoffe 
geschweißt werden, da die Leistungsdichte sehr hoch ist und der gesamte Prozess unter 
Vakuum stattfindet. Verluste durch hohe Wärmeleitungen, Reflektion oder reaktives 
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Werkstoffverhalten, wie beispielsweise bei Titan und seinen Legierungen, spielen damit 
nur eine untergeordnete Rolle. 
Erzeugt wird der Elektronenstrahl in einer evakuierten Kammer, um Abstoßeffekte mit 
Gasmolekülen zu unterbinden. Durch das Schweißen im Vakuum entfallen auch die bei 
anderen Schweißverfahren oft üblichen Schutzgase. Allerdings muss bei einer 
Elektronenstrahlschweißanlage eine Vakuumpumpe installiert sein, die den Arbeitsraum 
begrenzt und zu einem großen apparativen Aufwand führt. Diese hohen apparativen 
Kosten stehen einem hohen Prozess- und Anlagenwirkungsgrad gegenüber.  
Das schweißbare Werkstoffspektrum wird jedoch durch die Forderung nach elektrischer 
Leitfähigkeit begrenzt, durch den schmalen Schweißspalt wird eine gute 
Kantenvorbereitung unabdingbar. Ein weiterer Nachteil ist die nötige Abschirmung der 
durch die hohe Spannung entstehenden Röntgenstrahlung [67]. 
Das eigentliche Verfahrensprinzip des Elektronenstrahlschweißens beruht auf der 
Beschleunigung freier Elektronen mittels eines elektrischen Feldes. Abhängig von der 
Beschleunigungsspannung wird zwischen Hochspannungsanlagen und 
Niederspannungsanlagen unterschieden.  
Die Hochspannungsanlagen arbeiten mit einer üblichen Spannung von UA = 150 kV. Die 
Spannung hat direkten Einfluss auf die entstehende Röntgenstrahlung, und damit auch 
auf die Dicke der Bleiummantelung. Diese Spannung reicht aus, um die Elektronen auf 
eine Geschwindigkeit von etwa 2*108 m/s zu beschleunigen, also ca. 2/3 der 
Lichtgeschwindigkeit. Leistungsdichten von bis zu 107 W/cm2 sind beim 
Elektronenschweißen üblich. Diese hohe Leistungsdichte ermöglicht das Schweißen 
zentimeterdicker Bleche (bei 150 kV bis 200 mm bei niedriglegiertem Stahl).  
Treffen diese beschleunigten und fokussierten Elektronen auf die Werkstückoberfläche, 
geben sie ihre kinetische Energie durch Kollision mit den Hüllenelektronen auf den weiter 
außen liegenden Schalen der Metallatome ab. Die Hüllenelektronen ihrerseits geben die 
Energie über Gitterphotonen (quantisierte Gitterschwingungen) an das Gitter weiter. Dies 
führt zu einer Erhöhung der Bewegungsenergie der Gitteratome, was der gewünschten 
Erwärmung des Materials entspricht. Die Eindringtiefe der ersten Elektronen in das 
Material ist sehr gering. Sie beträgt z.B. bei Stahl und einer Beschleunigungsspannung 
von 150 kV etwa 0,06 mm. Das bedeutet, dass die Wärme zuerst überwiegend durch 
Konduktion, also durch Wärmeleitung, tiefer ins Material gelangt. Hierdurch können 
lediglich Einschweißtiefen von etwa 1 mm bis 2 mm erreicht werden [78]. 
Allerdings wird nicht die gesamte Strahlenergie in thermische Energie umgewandelt. Die 
in Abb. 2.6 gezeigten Verlustprozesse, die zumeist durch Reflexionsvorgänge beim 
Auftreffen der Strahlelektronen bedingt werden, tragen zu keiner Temperaturerhöhung 
des Werkstoffes bei. Ein geringer Teil der Strahlelektronen (Primärelektronen) wird 
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unmittelbar beim Aufprall reflektiert oder diffundiert nach seinem Eindringen in den 
Werkstoff zurück an die Oberfläche.  
Weiterhin werden Leitungselektronen durch Stoßvorgänge mit den Primärelektronen aus 
dem Metallgitter herausgeschleudert (Sekundärelektronen). 
 
Abbildung 2.6: Reflektion des Elektronenstrahls 1 
Figure 2.6: Reflection of electron beam 1 
Neben anderen, weniger bedeutenden Rückstreueffekten, wird bei der Abbremsung 
eines beschleuigten Elektrons im elektromagnetischen Feld eines Atomkerns 
(Coulombfeld) Röntgenbremsstrahlung frei, die durch die werkstoffcharakteristische 
Röntgenstrahlung überlagert wird [68]. 
Bei Erhöhung der Leistungsdichte auf über 5*105 W/cm2 an der Aufprallstelle wird die 
Energie der Elektronen dann so schnell in Wärme umgewandelt, dass der Werkstoff an 
der Auftreffstelle innerhalb von Millisekunden verdampft wird. Der Dampf entweicht nach 
oben und drückt dabei die entstandene Schmelze nach unten und zur Seite weg. Es 
entsteht eine dampfgefüllte Kapillare, in der nun die nachfolgenden Strahlelektronen 
eindringen. Bei ausreichender Leistung reicht die Kapillare über die gesamte Nahttiefe. 
Durch diesen so genannten Tiefschweißeffekt werden Tiefen-zu-Breiten Verhältnisse von 
bis zu 50:1 erreicht. Diese Dampfkapillare ist von flüssiger Schmelze ummantelt. Wenn 
sich die Kapillare infolge der Relativbewegung zwischen Strahl und Werkstück durch das 
Material bewegt, wird der Werkstoff an der Stirnfläche der Kapillare aufgeschmolzen, 
wandert um sie herum und fließt hinter ihr wieder zusammen. Die Schmelzzone erstarrt 
zur Schweißverbindung bzw. -naht. 
Dieser Tiefschweißeffekt oder auch Dampfkapillareffekt basiert auf dem Gleichgewicht 
der Kräfte in der Kapillare. Der Dampf drückt von innen gegen die Kanalwand und somit 
gegen den hydrostatischen Druck des Schmelzbades sowie die Oberflächenspannung 
an. Die Reibkräfte des nach oben und unter Umständen auch nach unten 
                                            
1
 Ionen, Lichtstrahlen, Dampfmoleküle, Röntgenbremstrahlung, Auger-Elektronen, Kathodolumineszenz sowie die in 
das Material hineingehenden gebeugten Elektronen sind nicht dargestellt 
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ausströmenden Dampfes greifen an der inneren Schmelzwand an. Sie werden von der 
Gewichtskraft der Schmelze unterstützt bzw. wirken ihr entgegen. Diese Kräfte werden 
noch von der Bewegung der Schmelze um die Dampfkapillare überlagert [68]. 
Zusammen mit der Beschleunigungspannung bestimmt der Strahlstrom die 
Strahlleistung. Diese hat einen übertragbaren Einfluss auf das Schweißergebnis. Wird 
beispielsweise ein für die Schweißaufgabe viel zu hoher Strom eingestellt, kann die 
Oberflächenspannung während der Verflüssigungsphase das Schmelzbad nicht mehr 
gegen die Schwerkraft abstützen. Die Naht fällt mit Überwölbung an der Oberraupe und 
mit Ausbeulungen bzw. Ausspratzungen an der Unterraupe durch. Bei zu niedrig 
gewähltem Strahlstrom wird der Nahtbereich nicht vollständig aufgeschmolzen und es 
tritt eine starke Nahtüberhöhung auf. Es ist daher in der Regel vorteilhaft, beim 
Schweißvorgang die größtmögliche Beschleunigungsspannung zu wählen. Hierdurch 
kann bei vorgegebener Strahlleistung der Strahlstrom IB auf ein notwendiges Minimum 
begrenzt werden, wodurch der kleinste Strahlfokusdurchmesser dFo erreicht wird. Die 
Streckenenergie ES bleibt nominell jedoch annähernd gleich (Gl. 2.2): 
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UA: Beschleunigungsspannung, IB: Strahlstrom, vS: Schweiß- oder Vorschubgeschwindigkeit 
Bei konstanter Strahlleistung weist ein Elektronenstrahl mit hoher 
Beschleunigungsspannung durch den geringen Fokusdurchmesser größere 
Schmelzzonentiefen auf. Des Weiteren reagiert er weniger auf Veränderungen des 
Fokusabstandes als ein Strahl mit geringerer Beschleunigungsspannung [68]. 
2.2 Titanaluminide 
2.2.1  Intermetallische Werkstoffe 
Intermetallische Phasen bestehen aus Kristallen, zwischen deren Atomen starke 
anziehende Kräfte wirken, welche wesentlich größer sind als die zur Bildung von 
Überstrukturen wie im reinen Titan- oder Aluminiumgitter. Neben der metallischen 
Bindung in Form von Elektronengas kommen in geringerem Maße noch andere 
Bindungsarten, vorwiegend die kovalente oder auch Atombindung vor. Da die 
Bindungsform somit zwischen der reinen metallischen und der chemischen Bindung liegt, 
wird sie auch als intermediäre Bindung bezeichnet (intermediate (engl.): dazwischen 
liegend).  
Die Gitter intermetallischer Phasen weichen oft von denen der beteiligten Elemente ab 
und sind meistens kompliziert aufgebaut, eine einzige Elementarzelle kann mehrere 
hundert Atome enthalten. Die Folge ist eine große Härte und, verglichen mit Werkstoffen 
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mit überwiegend metallischer Bindung, höhere Sprödigkeit. In bestimmten Fällen können 
diese besonderen Eigenschaften jedoch technisch genutzt werden [66].  
2.2.2 Titanaluminide im 2-Phasendiagramm Ti-Al  
Neben den titanbasierten Phasen α (Ti) und β (Ti) existieren im relevanten Bereich die 
intermetallischen Verbindungen γ (TiAl) und α2 (Ti3Al), welche nachfolgend nur noch mit 
γ oder α2 bzw. α  und β bezeichnet werden, sofern eine genaue Unterscheidung 
zwischen Titan und Titanaluminid-Phase nicht erforderlich ist. Werkstoffe aus einer oder 
beiden im 2-Phasendiagramm Ti-Al vorkommenden Phasen γ und α2, die beide jeweils 
unterschiedliche Eigenschaften besitzen, bezeichnet man als Titanaluminid (vergleiche 
Abbildungen 1.2 und 2.7). 
 
Abbildung 2.7: 2-Phasendiagramm (Detail) nach Witusiewicz - Datenbank Ti-Al-Nb (Nb=0 at%) [79] 
Figure 2.7: 2-Phase diagram (detail) according to Witusiewicz - Data Base Ti-Al-Nb (Nb=0at%) [79] 
Die Kristallstruktur der einzelnen Phasen sowie das Phasendiagramm mit den 
Zusammensetzungen technisch relevanter Legierungen findet sich bei Peters und 
Leyens [4], der Al-Gehalt variiert hier in der Regel von ca. 45 at% bis 48 at%. Eine 
Legierung, die aus Anteilen von beiden Phasen besteht, weist wiederum geänderte 
Eigenschaften auf. Diese sind abhängig von der Gefügestruktur. 
Das Gefüge von Titanaluminiden kann aus equiaxialen γ-TiAl-Körnern, d.h. 
omnidirektional prosperierenden Körnern, aus einer lamellaren α/α2−γ Struktur oder aus 
einer Kombination von beidem, der sogenannten Duplexstruktur bestehen. Jedes Gefüge 
besitzt unterschiedliche physikalische Eigenschaften, die zusätzlich von der Größe der 
Körner bzw. Kolonien und der Feinheit der Lamellen beeinflusst werden [33,40].  
Bei normalen Near-Gamma (NG) oder γ-TiAl hängt die Duktilität stark vom 
Aluminiumgehalt und der Korngröße ab, sie besitzen jedoch in der Regel keine 
ausgeprägte Duktilität und neigen darüberhinaus zu Kornwachstum [6]. Daher wurden 
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Zwei- und Mehrphasenlegierungen entwickelt, die u.a. gewisse Volumenanteile der α2-
Phase aufweisen, wodurch die Duktilität dieser zweiphasigen γ-Titanaluminide 
ausreichende Werte annimmt, aber auch stark von der Struktur abhängig ist [6]. 
Die equiaxiale γ-Struktur bei Raumtemperatur ist zwar duktiler als die reine α/α2-
Struktur, besitzt jedoch deutlich geringere Kriechfestigkeiten als eine lamellare 
α/α2−γ Struktur. Zwar ist gerade die α2-Phase spröder als γ, kann jedoch mehr 
unerwünschte Elemente interstitiell lösen, womit die voll-lamellare (FL) Struktur 
insgesamt duktiler wird [4,6]. 
Legierungen mit grobkörniger FL-Struktur besitzen wiederum die besten 
Kriecheigenschaften bei erhöhten Temperaturen [40,80]. Zudem weisen sie eine relativ 
gute bis moderate Bruchzähigkeit, aber schlechtes Formänderungsvermögen unter Zug 
(plastische Verformung) und geringe Festigkeiten, speziell bei Raumtemperatur, auf 
[6,81]. Eine feinkörnigere FL-Struktur wirkt sich dabei günstig auf die Festigkeiten aus 
[82]. Die Feinheit der Lamellen wirkt sich allgemein bis zu einem Abstand von 100 nm 
günstig auf die Streckgrenze und die Zugfestigkeit aus, bei einer Ti-39Al Legierung 
erfolgte eine Sättigung bei etwa 1 GPa. Allerdings verringert sich die Bruchdehnung mit 
zunehmender Feinheit kontinuierlich [83]. 
Die Duplexstruktur (γ-Körner und unterschiedlicher Gehalt an Lamellenkolonien) zeigt 
relativ gute Zugfestigkeiten und -zähigkeiten, aber eine niedrige Bruchzähigkeit, vor 
allem bei geringen lamellaren Anteilen und geringer Korngröße. Abhängig vom 
lamellaren Anteil weist sie zudem einen geringen Kriechwiderstand auf [6,81].  
Die sehr komplexen Zusammenhänge bei unterschiedlichen mikrostrukturellen 
Merkmalen, beispielsweise zwischen Bruchzähigkeit und plastischer Verformung bzw. 
Formänderungsvermögen unter Zug zeigten Chan und Shih [84], die das Bruchverhalten 
einer feinkörnigen FL-Legierung, mit mittleren Nb und Cr-Gehalten sowie geringer Bor-
Zugabe zur Kornfeinung, untersuchten. Abhängig von der Korn- oder Koloniegröße sowie 
dem Lamellenabstand können nicht nur Bruchzähigkeit und plastische Verformung, 
sondern auch Festigkeit und Kriechwiderstand sowie Risseinleitung und -wachstum 
gegenläufige Beziehungen aufweisen. So ist bei feinkörniger FL-Struktur die 
Rissentstehung erschwert, während die Rissausbreitung deutlich höher als bei 
grobkörniger FL-Struktur ist. Erklärt werden kann dies u.a. durch das Fehlen von 
Gleitbändern bei feinkörnigerer Struktur. 
Aus technischer Sicht hat es sich daher bewährt, einen Kompromiss einzugehen. 
Grundsätzlich ist eine sehr feinlamellare Struktur, bestehend aus überwiegend γ und 
teilweise α2-Lamellen, die in kleinen Kolonien, d.h. Gebieten von Lamellen mit einer 
Orientierungsrichtung, angeordnet sind, der technisch optimale Kompromiss für die 
Anwendung im geplanten Temperaturbereich bis zu 800°C [4,6]. 
Diese feinkörnige Struktur zeigt bei einigen niedriglegierten TiAl Legierungen außerdem 
ein superplastisches Verhalten [28], was dem Anwendungsfall hochtemperaturbelasteter 
Triebwerksschaufeln entgegenkommt. 
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Wesentliches Merkmal für die Gefügeausbildung der Titanaluminide bei der Herstellung 
ist der Gehalt an Aluminium und damit die Erstarrungsmorphologie. Technische 
Legierungen können unter- oder überperitektisch erstarren. Die beiden relevanten 
Phasen βkrz und αhdp können je nach Erstarrungsbedingung gleichzeitig in die Schmelze 
wachsen. Das führt zum Kornwachstum in der α-Phase. Aus dieser Phase entstehen 
dann im festen Zustand die intermetallischen Phasen γ (TiAl) und/oder α2 (Ti3Al). Die 
dabei entstehenden Gefüge sind in der Regel spröde [4,85,86].  
Legierungen, die über die β-Phase erstarren, wandeln je nach Al-Gehalt beim 
Unterschreiten der peritektischen Temperatur zuerst in mehrere α-Körner um. Dabei 
bleibt jedoch auch ein geringer Anteil der β-Phase erhalten, der nachfolgend eine 
Unterdrückung des Kornwachstums bewirkt.  
Wird die Umwandlung beispielsweise durch eine Vorwärmung zusätzlich verlangsamt, 
erhält man ein homogenes und feinkörniges Gefüge [86].  
Ziel dieser Untersuchungen ist das rissfreie Fügen dieser intermetallischen Werkstoffe. 
Bei Raumtemperatur sind diese Werkstoffe u.a. aufgrund hoher kovalenter 
Bindungsanteile hochspröde, was zusammen mit den entstehenden 
Schweißeigenspannungen in der Regel zu ausgeprägter Kaltrissbildung führt. Hierfür 
müssen Abkühlraten ermittelt werden, die unter Berücksichtigung der Gefügeentwicklung 
für ein rissfreies Fügen geeignet sind. Als zusätzliches Ziel wird angestrebt, beim 
Elektronenstrahlschweißen die Erstarrung einer stabilen Phase zu erreichen, die dem 
Grundgefüge ähnelt, um so dessen Eigenschaften weitestgehend zu erhalten. 
2.2.3 Legierungselemente 
Titan kann mit einer Vielzahl von Elementen legiert werden, so wird z.B. Al vorrangig bei 
α/β Legierungen eingesetzt, wirkt sich jedoch bei TiAl γ-stabilisierend aus. Darüber 
hinaus wirken Sn, O, N und C α-stabilisierend, während Cr, Fe, Mn, Mo, V, Nb und W die 
β−Phase stabilisieren [87-88]. Zur Erzielung höchster Temperatur- und 
Korrosionsbeständigkeit wurden immer höhere Legierungsgehalte angestrebt.  
Frühe Legierungen enthalten geringe Anteile an Vanadium und Kohlenstoff zur 
Verbesserung der Zugfestigkeitseigenschaften durch Mischkristallbildung und 
Karbidausscheidungen. Legierungen der zweiten Generation enthalten meist Chrom oder 
Mangan für eine verbesserte Duktilität, Silizium zur Verbesserung der Giessbarkeit und 
in geringem Maße auch zur Oxidationsbeständigkeit, sowie Niob für verbesserten 
Oxidationswiderstand und hochschmelzende Metalle wie Wolfram, Molybdän oder Tantal 
zur Verbesserung der Kriechbeständigkeit [89-91]. 
• Legierungen der 1. Generation (Ti-48Al-2V-0,3C): 
- V, C zur Verbesserung der Zugfestigkeitseigenschaften 
 
 
   17 
 
• Legierungen der 2. Generation (Ti-48Al-2(Cr, Mn)-2Nb, Ti-47Al-2W-0,55Si): 
- Cr, Mn für verbesserte Duktilität    
- Nb für verbesserten Oxidationswiderstand 
- Hochschmelzende Metalle zur Verbesserung der Kriechbeständigkeit (W, Mo, Ta) 
• Neueste Legierungen der 3. Generation (Ti-45Al-(5-10)Nb): 
- Hoher Anteil (5-10%) an Nb: Hohe Festigkeit, Kriechbeständigkeit und verbesserte 
Oxidationsbeständigkeit 
Neueste Legierungen der dritten Generation weisen einen hohen bis sehr hohen Anteil 
(5-10%) an Niob auf. Dieses bewirkt vorrangig eine hohe Kriechbeständigkeit bei 
gleichzeitig guter Festigkeit  und verbesserter Oxidationsbeständigkeit [92,93]. Zudem 
kann Bor zur Kornfeinung zugesetzt werden [94-96]. 
Die hohe Kriechfestigkeit hochniobhaltiger Legierungen beruht im Wesentlichen auf dem 
niedrigen Diffusionskoeffizienten von Niob im Titan-Aluminium Gitter [7,97]. Dies wurde 
durch Versuche mit unterschiedlichen Legierungselementen in den einzelnen Phasen der 
TiAl Legierungen untersucht. Dabei zeigte sich, dass die Diffusion von Nb im Ti3Al Gitter 
noch deutlich langsamer abläuft, als die Selbstdiffusion von Ti. Dieser Effekt basiert auf 
der elastischen Verformung der L10 Struktur der γ−TiAl Phase durch Legieren mit 
übergroßen Nb Atomen. 
2.2.4 3-Phasendiagramm Ti-Al-Nb (Iso-Konzentrationsschnitt) 
Da klassische Ti-Al Phasendiagramme alleine nicht mehr zur genauen Vorhersage der 
Phasenbildung, gerade bei hochlegierten Werkstoffen, genügen, wurden im Rahmen 
dieses Projektes bei ACCESS e.V. Berechnungen durchgeführt, die den höheren Niob-
Gehalten angepasst sind. Abbildung 2.8 zeigt Berechnungen bei 0 und 6 at% Niob.  
     
Abbildung 2.8: li.: neue Berechnungen bei Nb=0 at.% , re.:, Nb=6 at.%, Datenbank Ti-Al-Nb [98], 
Isokonzentrationsschnitte 
Figure 2.8: Left: new calculation at Nb=0at.%, right: Nb=6 at.%, data base Ti-Al-Nb [98], isoconcentration 
section 
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Erkennbar ist neben einer leichten Verschiebung der Phasenumwandlungsgrenzen zu 
höheren Temperaturen eine Stabilisierung der β-Phase, d.h. eine Verschiebung der 
Phasengebiete nach rechts. Bei einem höheren Niob-Gehalt von 8% wird dieser Effekt 
deutlicher (Abb. 2.9). 
Dabei wird auch das Gebiet der reinen α-Phase zunehmend kleiner, das relevante 2-
Phasengebiet α2/γ dagegen stabilisiert. Dieses Verhalten macht eine Vorhersage des 
enstehenden Gefüges schwierig, weil relevante Phasengrenzen zusammenrücken, d.h. 
sich beim Durchschreiten der Phasengrenzen aus dem flüssigen Zustand im engen 
Gemischbereich je nach Abkühlbedingung viele Möglichkeiten der Umwandlung ergeben. 
Die Umwandlung wird noch zusätzlich durch die beim Strahlschweißen und 
insbesondere beim Elektronenstrahlschweißverfahren extrem hohen Abkühlraten weiter 
beeinflusst. 
     
Abbildung 2.9: li.: ältere Berechnung Nb=8 at.%, Kommerzielle Datenbank TTTiAl [99], re.: neue 
Berechnungen Nb=8 at.% nach Datenbank Ti-Al-Nb [98], Isokonzentrationsschnitte 
Figure 2.9: left: prior calculation Nb=8 at.%, commercial data base TTTiAl [99], right: new calculation 
Nb=8 at.% according to data base Ti-Al-Nb [98], isoconcentration section 
2.3 Schweißen von Titanaluminid-Legierungen 
Die Hauptproblematik beim Fügen dieser Werkstoffe liegt in ihrer äußerst geringen 
Bruchdehnung, die für gewöhnlich 1-2 % nicht übersteigt [4]. In Verbindung mit den 
entstehenden Schweißeigenspannungen kann es dabei zu einer Überschreitung der 
zulässigen lokalen Streckgrenze und somit zu einer Rissbildung kommen. 
Legierungszugaben von β-stabilisierenden Elementen wie Nb, V, Mo und W können die 
Bruchdehnung jedoch in begrenztem Maße positiv beeinflussen [1,4,85,88,100]. Die 
erhöhte Zugabe von solchen Legierungselementen kann jedoch andere Probleme beim 
Schweißen verursachen, beispielsweise Seigerungen.  
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Die hauptsächlich aber nicht ausschließlich durch den Al-Gehalt vorgegebenen engen 
Phasengrenzen bestimmen wiederum maßgeblich das Erstarrungsgefüge, was Einfluss 
auf die Duktilität in den relevanten Temperaturbereichen von der Schmelztemperatur TS 
bis zur spröd-duktilen Übergangstemperatur TÜ von etwa 750-850°C hat. Der Al-Gehalt 
im Bereich 45-50 at% ist wesentlich für die Ausbildung der α2 oder γ-Phase, die beide 
unterschiedliche Eigenschaften aufweisen. Hohe Al-Gehalte wirken beispielsweise γ-
stabilisierend, können jedoch bei zu hohen Abkühlgeschwindigkeiten zur Bildung von 
sogenanntem massiven Gamma (γm) führen. Diese Phase ist eine durch Umwandlung 
(„Umklappen“) in festem Zustand aus α (Ti) entstehende verspannte kfz γ (TiAl)-Phase, 
die einen hohen Anteil an Versetzungen, Stapelfehlern und Antiphasengrenzen aufweist 
[36,101]. Durch den Umklappvorgang kommt es zu extremen Verzerrungen und somit 
auch zu hoher Festigkeit. Die Verzerrungen können aufgrund mangelnder 
Diffusionsfähigkeit jedoch nicht ausgeglichen werden. Allgemein gilt, dass diese 
Umwandlung stattfindet, wenn die Abkühlraten aus dem α− Gebiet so hoch sind, dass α 
sich nicht zu α2 ordnen kann. Die Bildung dieser Phase beim Gießen oder Schweißen ist 
im Allgemeinen unerwünscht, weil sie durch die hohe Defektdichte spröde wirkt; auch 
wenn Xu [36] sie einer nicht aufgelösten α-Phase vorzieht. Bei geeigneten 
Wärmeführungen kann die Bildung von γm die Gefügeausbildung und damit die 
Werkstoffeigenschaften nach einer Wärmebehandlung jedoch posititv beeinflussen, die 
Korngröße beispielsweise kann bis auf 10 µm reduziert werden, die Bruchdehnung auf 
3% erhöht werden [102]. 
Ein weiteres Problem ist der beim Schweißen häufig zu beobachtende Abbrand von 
Legierungselementen, wodurch im Allgemeinen eine lokale Abreicherung von 
Legierungselementen stattfindet, so dass diesem Umstand beim Schweißen ebenfalls 
Beachtung geschenkt werden muss.  
Bisherige Forschungen zum Fügen dieser Werkstoffgruppe beschreiben das Schweißen 
bekannter niedriglegierter Titanaluminid-Legierungen mit unterschiedlichen 
Fügeverfahren wie dem WIG-Schweißverfahren, dem Reibschweißverfahren, dem 
Diffusionsschweißverfahren sowie dem Laser- und Elektronenstrahlschweißverfahren. 
Darüber hinaus existieren Untersuchungen zum Infrarot-, Induktions- und 
Diffusionslötverfahren. Als derzeit überwiegend industriell angewendetes Verfahren zum 
Fügen dieser Werkstoffe wird das Vakuum-Löten genannt (siehe Kap. 1). 
Lötverbindungen haben jedoch im allgemeinen den Nachteil einer geringer ausgeprägten 
Hochtemperaturbeständigkeit, wodurch die Einsatzfähigkeit so gefügter  Verbindungen 
auf niedriger temperaturbelastete Komponenten beschränkt bleibt, beispielsweise 
Turbinenschaufeln im vorderen Verdichter- oder Niederdruckturbinenteil von Gas- und 
Dampfturbinen. 
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Das entstehende Gefüge ist von großem Interesse, da es nicht nur die Rissanfälligkeit 
des Werkstoffes, sondern auch die schwierig messbaren Hochtemperatureigenschaften 
(Kriechen, temperaturabhängige Festigkeit, Alterungs- bzw. Duktilitätsverhalten) 
beeinflusst. Diese Eigenschaften sind durch die Betrachtung von Makro- oder 
Mikroschliffen nicht eindeutig abzuleiten, weshalb nach Appel et al. diversitäre 
Untersuchungsmethoden zur Gefügebestimmung durchgeführt werden sollten [103]. 
Dieselben Autoren geben zudem an, dass die Erstarrungsmorphologie stark von der 
Zusammensetzung und von den Abkühlbedingungen wie Temperaturgradient und –
geschwindigkeit abhängt, weshalb gegenwärtig keine allgemeingültigen Aussagen, 
insbesondere nicht für die hier vorliegenden Legierungen, gemacht werden können [103]. 
Über die schweißtechnische Verbindung dieser Werkstoffe an artähnliche oder artfremde 
Werkstoffe wie beispielsweise hochfeste Stähle gibt es derzeit nur wenige und 
unvollständige Untersuchungen zum Elektronenstrahlschweißen [104], Löten [5,105-107] 
sowie zum Diffusionsschweißen [28,108] und Reibschweißen [109,110]. Diese lassen 
eine generelle Fügbarkeit jedoch noch nicht erkennen, vorrangig aufgrund der Bildung 
stark ausgebildeter Reaktionsschichten wie bspw. Kohlenstoff- sowie Diffusions-
sperrschichten, die zu geringen Festigkeiten und Bruchdehnungen führten [108]. 
Nachfolgend werden relevante Arbeiten zum Strahlschweißen sowie Festkörper- und 
Lichtbogenschweißen von Titanaluminiden aufgeführt, die sowohl Hinweise auf 
grundlegende Problematiken als auch auf mögliche Vorgehensweisen und 
Werkstoffverhalten beim Fügen geben. Die dort untersuchten und teilweise stark 
unterschiedlichen Werkstoffe gehören jedoch der 2. Legierungs-Generation an, was eine 
direkte Übertragbarkeit der Parameter und Gefügeausbildungen ausschließt. 
2.3.1 Strahlschweißverfahren  
Das Fügen mit dem Laserstrahlschweißverfahren ist durch hohe 
Schweißgeschwindigkeiten und Leistungsdichten, eine gute Automatisierbarkeit und 
reproduzierbare, schmale Schweißnähte vergleichbar mit dem 
Elektronenstrahlschweißverfahren. Aufgrund der hier jedoch entfallenden Vakuum-
Arbeitskammer sowie geringeren Aufwandes wurden von Shinoda et al. [31] deshalb früh 
Untersuchungen mit dem CO2-Laserstrahlschweißverfahren durchgeführt, die die 
Rissgefahr der verwendeten γ-TiAl Werkstoffe belegten. Untersuchungen von Lee et al. 
[32] führten bei Proben aus Ti-48Al-2Cr-2Nb zu wesentlichen Erkenntnissen bezüglich 
der Zusammenhänge von Rissbildung, Aluminiumgehalt, Vorwärmung und Höhe der 
Energieeinbringung. Die Rissanfälligkeit steigt hiernach mit einer Abnahme des 
Aluminiumgehaltes und einer reduzierten Vorwärmung bzw. einer reduzierten 
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Energieeinbringung. Der wesentliche Einfluss einer Vorwärmung wurde auch von 
Clemens sowie Cramer et al. bestätigt [22,33].  
Mallory et al. [34] untersuchten die Mikrostruktur der Wärmeeinflusszone von CO2-
Laserstrahlgeschweißten Proben aus Ti-(47-48)Al-2Cr-(2-3)Nb/3Ta. Die Zonen am Rand 
der Wärmeeinflusszone waren primär durch eine Duplexstruktur aus α2-Plättchen und 
gleichgerichteten γ-Körnern gekennzeichnet. In unmittelbarer Nähe zur Naht wurden mit 
zunehmender Abkühlrate lamellare oder nadel- bzw. federförmige γ-Strukturen 
vorgefunden.   
Das Elektronenstrahlschweißverfahren zeichnet sich neben der oben erwähnten hohen 
Leistung bei gleichzeitig hoher Leistungsdichte u.a. auch durch das Schweißen unter 
Vakuum aus. Damit können reaktive Werkstoffe mit hohem Schmelzpunkt oder hoher 
Wärmeleitfähigkeit bearbeitet werden. Ein potentieller Nachteil des 
Elektronenstrahlschweißverfahrens, insbesondere beim Fügen von spröden 
intermetallischen Werkstoffen, ist die hohe lokale Abkühlrate. Werte von bis zu mehreren 
1000°C/s können die Rissbildung beim Abkühlen fördern und massiven Einfluss auf die 
Gefügeausbildung haben.  
Chaturvedi et al. [35] untersuchten die Abhängigkeit der Risshäufigkeit von der 
Abkühlungsrate beim Elektronenstrahlschweißen einer Ti-45Al-2Nb-2Mn+0,8vol%TiB2 
Legierung. Es zeigte sich eine Verringerung der Risshäufigkeit bzw. Rissanzahl mit 
geringer werdender Abkühlungsrate, wobei auffiel, dass ab einer Abkühlungsrate von ca. 
600°C/s ein deutlicher Sprung in der Risshäufigkeit zu verzeichnen war (Abb. 2.10).  
 
 
Abbildung 2.10: Einfluss der Abkühlungsrate auf die Risshäufigkeit bei Ti-45Al-2Nb-2Mn-
0.8vol%TiB2 [35] (li.) sowie Kaltrissbildungsrate und Volumenanteil der α2-Phase bei Ti-45Al-2Nb-
2Mn [36] (re.) 
Figure 2.10: Influence of cooling rate on crack frequency of Ti-45Al-2Nb-2Mn-0,8vol%TiB2 [35] (left) as well 
as cold cracking rate and volume fraction of α2-Phase of Ti-45Al-2Nb-2Mn [36] (right) 
Als kritische Abkühlgeschwindigkeit wurden Werte von 250°C/s ermittelt, andere Autoren 
[37,38,41] bestätigten ähnliche Werte bei geringfügig unterschiedlichen Legierungen, 
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wobei eine grobkörnige Gefügestruktur massiven Einfluss auf die  kritische 
Abkühlgeschwindigkeit haben kann [39]. 
Prinzipiell kann der steile Übergang der spröd-duktilen Übergangstemperatur 
verantwortlich für dieses Rissverhalten sein. Dies muss aber nicht zwangsläufig mit der 
Verringerung der entstehenden Schweißeigenspannungen in Zusammenhang stehen. 
Vielmehr kann es eine gefügebeeinflusste Umwandlung geben, die ebenfalls von der 
Abkühlrate beeinflusst wird und eine erhebliche Verminderung der Risshäufigkeit 
bedingt. Die Rissanfälligkeit könnte einer ungenügenden Umwandlung der α−Phase und 
thermisch induzierten Spannungen zugeordnet werden. Xu et al. zeigten, dass dabei 
höher Al-haltige Legierungen weniger rissanfällig waren, da sich die α-Phase schneller 
auflösen konnte [36]. Höchste Abkühlraten führten dabei zur Bildung von sprödem, 
geordnetem α2, während etwas niedrigere zur teilweisen Bildung von γm führten. Die 
Rissbildung der letzteren Umwandlung war geringer, woraus zu schließen ist, dass eine 
Auflösung von α zu γ oder α2/γ positiv ist. Feinkörnige Legierungen konnten dabei 
schneller umwandeln. TEM-Untersuchungen und Simulationsergebnisse bestätigten die 
These, dass die Rissbildung durchaus durch thermische Spannungen beeinflusst wird, 
aber weiterhin eine starke Abhängigkeit von der vorliegenden Mikrostruktur vorherrscht. 
Dabei zeigt sich besonders die α2-Phase als rissanfällig. Patterson et al. zeigten explizit 
den Einfluss der Abkühlgeschwindigkeit auf die Gefügestruktur der Schmelzzone [41]. 
Mit Zunahme der Abkühlrate zeigte sich eine Zunahme des α2-Gefügebestandteils, eine 
zunehmende Umwandlung der lamellaren Struktur in gleichgerichtete γ-Körner und eine 
Zunahme der nadelförmigen Titanborid-Phase.  
Mikroskopische Analysen von Chaturvedi et al. [40] zeigten dabei eine lamellare Struktur 
mit Anteilen der massiven γ-Phase und konnten Zusammenhänge zwischen der 
Abkühlgeschwindigkeit und der Umwandlung der α-Phase formulieren. So kann eine 
Mikrostruktur aus massivem γ und einem lamellaren α2+ γ-Gefüge erzeugt werden, die in 
der Lage ist, thermisch induzierte Spannungen ohne Rissbildung aufzunehmen [39-41]. 
Andere Autoren geben jedoch stark unterschiedliche Gefüge bei differenzierten 
Vorwärmungen an, so fanden beispielsweise Godfrey et al. bei einer Vorwärmung von 
250-700°C ein Widmanstätten-Gefüge [38]. 
Der untersuchte Blechdickenbereich reichte von Proben mit 1 mm bis zu 150 mm Dicke, 
die US-Raumfahrtbehörde NASA bspw. konnte mittels Elektronenstrahlschweißverfahren 
Komponenten großen Maßstabes aus Ti-48Al-2Cr-2Nb auf einer Länge von 400 mm 
blindschweißen, möglich wurde dies durch eine Zwischen-Wärmebehandlung [42]. 
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2.3.2 Festkörper- und Lichtbogen-Schweißverfahren   
Festkörper- und Lichtbogen-Schweißverfahren sind industriell bewährt, gängig und damit 
vor allem eine günstige Möglichkeit, Bauteile auch aus Hochtemperaturlegierungen 
erfolgreich zu fügen. Der größte Anteil der Veröffentlichungen zum Fügen von TiAl 
behandelt diese Verfahren.    
Yan et al. [24,25] sowie Cam et al. [26,27] untersuchten den Parametereinfluss beim 
Diffusionsschweißen von Ti-48Al- sowie Ti-47Al-4,5(Cr,Mn,Nb,Si,B)-Legierungen. Hierbei 
ergab die Wahl einer hohen Fügetemperatur in Verbindung mit einer moderaten 
Druckspannung rissfreie Verbindungen mit hohen Scherfestigkeiten. Den Einfluss von 
Niob untersuchten Buque und Appel beim Diffusionsschweißen von Ti-45Al-Legierungen 
[29,30]. Hohe Niobgehalte wirkten dabei günstig auf eine Unterdrückung des α2-
Phasenwachstums hin. Der Effekt der legierungsabhängigen α2-Phasenbildung konnte 
jedoch bisher nicht ausreichend erklärt werden [28]. 
Vorraussetzung für eine erfolgreiche Rotationsreibschweißung ist eine Anpassung der 
Schweißparameter Reibdruck und –weg, Stauchdruck und –zeit sowie Drehzahl an das 
spröde Werkstoffverhalten und eine sorgfältige Vorbereitung der Bauteile [1]. Ventzke et 
al. wiesen hier bei einer Ti-47Al-3.5(Mn+Cr+Nb)-0.8(B+Si)-Legierung eine durch 
dynamische Rekristallisation während der Abkühlphase gebildete, feinkörnige lamellare 
Mikrostruktur ähnlich des Grundgefüges in der Fügezone nach, ebenso Cramer et al. an 
einer Ti-48Al-1.5Cr-Legierung [21,22]. 
Das lineare Reibschweißen erfordert ebenfalls hohe Energieeinträge bei gleichzeitig 
geringem Pressdruck für ein rissfreies Fügen. Baeslack et al. konnten hierbei feine α2/γ-
Gefüge mit hoher Härte in der Schweißzone erzielen. Eine nachträgliche 
Wärmebehandlung begünstigte eine Rekristallisation und Kornvergröberung, wodurch 
die Härtewerte auf ein Grundwerkstoffniveau angeglichen werden konnten [23].  
Motiviert durch das starke Interesse der Industrie an einer Verwendung in 
Flugtriebwerken wurde bereits früh untersucht, ob für die γ-TiAl-Basislegierungen die 
Möglichkeit einer WIG-Reparaturschweißung besteht. So sind die Forschungen zum 
WIG-Schweißen von Titanaluminiden am weitesten fortgeschritten und können mit 
gewissen Einschränkungen als Referenz für die Strahlschweißverfahren dienen. 
David sowie Yamabe et al. zeigten, dass bei hochniobhaltigen α2/β-Titanaluminiden die 
Abkühlrate beim Strahl- und WIG-Schweißen prinzipiell zum Erzeugen der gewünschten 
Strukturen (FL, NG) gezielt eingesetzt werden kann [9,10]. 
Kelly et al. [11] sowie Jensen et al. [12] führten grundlegende WIG-Schweißversuche an 
Ti-48Al-2Cr-2Nb mit und ohne thermische Vorbehandlung sowie Vorwärmung durch, 
wodurch vereinzelt rissfreie Schweißungen erzielt werden konnten. Dabei lagen im 
Schmelzbereich rekristallisierte γ-Körner und feinlamellare Kolonien vor. Zwischen den 
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einzelnen Schweißlagen zeigte sich hingegen ausschließlich eine sehr feinlamellare 
α2/γ-Struktur. Die ursprüngliche Mikrostruktur konnte durch eine thermische 
Nachbehandlung weitestgehend eingestellt werden, eine darüberhinausgehende 
Wärmenachbehandlung führte lediglich zur weiteren Rekristallisation. 
Eine direkte Abhängigkeit zwischen der Rissbildung und dem gewählten Schweißstrom 
konnten Arenas und Acoff bei Untersuchungen einer TiAl-Legierung zeigen [13]. Bei 
Unterschreiten einer minimalen Stromstärke wurden Risse festgestellt, wahrscheinlich 
durch Al-Seigerungen in den interdendritischen Bereichen, die als Rissausgang 
fungierten. Langsamere Abkühlraten führten zu einer reduzierten Volumenfraktion an α2 
und damit zu einer verringerten Rissanzahl, die Umwandlungen in festem Zustand waren 
stark abhängig von der Abkühlrate, ab 500°C/s führten sie zu einer Unterdrückung der 
α2-Phasenbildung. Auch hier konnte eine Nachwärmebehandlung die entstandene hohe 
Härte, bedingt durch einen hohen Anteil an der α2-Phase, reduzieren [14,15]. Wie auch 
von Jensen [12] beobachtet, zeigte sich nach zu langer Wärmenachbehandlung eine 
leichte Härtesteigerung, was auf die Bildung von α2-Ausscheidungen zurückzuführen war 
[16,17]. 
Mallory et al. geben deutlich höhere Vorwärmtemperaturren an, unter denen ähnliche 
Ergebnisse erzielt wurden. Auch hier zeigten sich interdendritische Regionen mit einer γ-
Anreicherung, was Hinweise auf eine peritektische Erstarrung geben könnte.  
Elementanalysen belegten interdendritische Al-reiche Seigerungszonen. Vergleichende 
Gleeble-Simulationen zeigten jedoch andere Ergebnisse [18,19]. Das bedeutet, daß die 
Erstarrungsmorphologie noch nicht vollständig geklärt ist, jedoch haben Shih et al. [20] in 
einem Ti-48Al-2Cr-2Nb Grundgefüge einen β-Gehalt von knapp 1 at% gefunden, was 
auch auf  eine β-Primärerstarrung hindeuten könnte. 
Sowohl die mit Strahl- als auch die mit Festkörper- und Lichtbogenschweißverfahren 
gefügten Legierungen zeigten somit untereinander kaum vergleichbare 
Gefügeausbildungen, vorrangig aufgrund unterschiedlicher Legierungszusammen-
setzungen, aber auch durch die sensiblen Gleichgewichtsbedingungen bei der 
Gefügeausbildung von Titanaluminiden bedingt. Daher können lediglich Randparameter 
wie die Vorwärmung auf die geplanten Versuche übertragen werden. 
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3 Werkstoffe und Materialien 
3.1  Grundwerkstoffe TiAl – Eigenschaften 
Neben der chemischen Zusammensetzung sind die mechanisch-technologischen 
Eigenschaften für einen Vergleich zwischen ungeschweißter Referenzprobe und 
geschweißter Probe von Interesse. Eine erste Referenz sollen Literaturwerte geben. 
Tabelle 3.1 zeigt die bspw. von Guo [111] sowie Draper et al. [112] gemessenen, 
durchschnittlichen Werte für Festigkeit und Dehnung der relevanten Legierungen (GE, 
V5 in ähnlicher Zusammensetzung).  
 
Tabelle 3.1: Literaturkennwerte der Legierungen „GE “und „V5“ [111,112] 
Table 3.1: Mechanical Properties of alloys  „GE “and „V5“ from literature [111,112] 
Es muss darauf hingewiesen werden, dass die Werte wesentlich von der vorliegenden 
Werkstoffbehandlung und Mikrostruktur beeinflusst werden, so dass diese Kennwerte 
beispielsweise nach einer Wärmebehandlung stark variieren können. Andere Autoren 
geben deshalb teilweise deutlich davon abweichende Werte an [87,113].  
Die realen in Zugprüfungen gemessenen Kennwerte der hier verwendeten 
Grundwerkstoffe liegen mit etwa Rm400 MPa bei Raumtemperatur und mit 
Bruchdehnungen von < 1 % sowohl bei  der GE als auch bei der V5-Legierung deutlich 
darunter. Dies kann bspw. mit der Probengeometrie zusammenhängen, die anlagen- und 
materialbedingt deutlich geringer ausfällt, als in der Norm vorgegeben (vgl. Kap. 5.3 und 
8.3). Zum anderen können unterschiedliche Zuggeschwindigkeiten und -richtungen, 
Probenpräparationen, vor allem aber Wärmebehandlungen gerade bei der 
hochniobhaltigen V5-Legierung starke Einflüsse auf diese Kennwerte haben. 
3.1.1 Legierung GE - Ti-48Al-2Cr-2Nb 
Die Proben der Legierung GE wurden von einem Ingot abgetrennt und anschließend 
wiederaufgeschmolzen, da Ingot-Material in der Regel Poren und Inhomogenitäten 
enthält. Danach wurden die Probenkörper feingegossen und anschließend einer 
heißisostatischen Pressbehandlung (HIP) unterzogen. Die HIP-Temperatur betrug 1200 
bis 1260°C bei einem Druck von 190 bis 200 MPa und einer Haltezeit von 240 min, die  
Legierung/Eigenschaften T   [°C] 
Rp0,2 
[N/mm²] 
Rm  
[N/mm²] 
              
[%] 
Ti-48Al-2Cr-2Nb „GE“ 23  326 422 1,70 
650 284 474 5,10 
Ti-45Al-5Nb-0.2C-0.2B „V5“ 23 947 1015 1,54 
650 775 875 1,39 
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Abkühlrate betrug weniger als 10°C/min. Die 5 mm dicken Proben der GE-Legierung 
wurden nicht gehipt, die Grundhärte war dementsprechend höher. Im Mikroschliff zeigte 
sich dort, im Gegensatz zum γ-Grundgefüge der 2,5 mm dicken Proben, ein 
Duplexgefüge.  
Die chemische Zusammensetzung der Legierung GE in Atomprozent (at%) zeigt Tabelle 
3.2. Diese Legierung, auch als 48-2-2 bezeichnet, ist seit längerer Zeit bekannt und zeigt 
als Legierung der 2. Generation ausgewogene Eigenschaften, so dass sie in dieser 
Arbeit als Standard- bzw. Referenzprobe zum Vergleich mit den hochniobhaltigen 
Titanaluminiden (TNB V5) dient.  
 
Al Cr Nb C B Ti 
48 2 2 - - Bal. 
   Angaben in at% 
Tabelle 3.2: Nominelle chemische Zusammensetzung der Legierung GE (Herstellerangaben) 
Table 3.2: Nominal chemical composition of alloy GE (manufacturer information) 
Die Schliffbilder in Abbildung 3.1 zeigen die Mikrostruktur des Grundwerkstoffes und den 
Unterschied im Gefüge der 2,5 und 5 mm dicken Proben. Die Beweglichkeit von 
Versetzungen ist in dieser Legierung durch die relativ niedrige Stapelfehlerenergie soweit 
erhöht, dass Zwillingsbildung als Deformationsmechanismus zum Spannungsabbau 
möglich wird.  
 
  
Abbildung 3.1: li.: GE2,5mm nach HIP, equiaxiales γ-Grundgefüge, massive Zwillingsbildung, re.: 
GE5mm ungehipt, Duplex Struktur mit überwiegend lamellarem Anteil 
Figure 3.1: left: GE2,5mm after HIP, equiaxial γ-microstructure, massive twin forming, right: GE5mm no HIP 
treatment, duplex structure with predominantly lamellar fraction 
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Wahrscheinlich wird diese Möglichkeit der Zwillingsbildung durch hohe Reinheitsgrade 
und niedrige Wasserstoffgehalte möglich.  
Die für einen Phasenübergang wichtige α-Transus beträgt laut Mallory 1358°C [18]. 
Einige Quellen geben für diese Legierung α2- Ausscheidungen an den Korngrenzen an 
[114], die hier jedoch im Lichtmikroskop nicht zu sehen sind und stark von der 
Wärmebehandlung abhängen. Der mögliche Einfluss auf Festigkeiten und Dehnwerte ist 
im vorherigen Kapitel erwähnt worden. 
3.1.2 Legierung TNB V5 - Ti-45,5Al-5,5Nb-0,2C-0,2B 
Die Proben der Legierung V5 wurden derselben HIP-Behandlung unterzogen. Da sie 
jedoch vom selben Ingot abgetrennt wurden, ist das Grundgefüge bei beiden 
Blechdicken annähernd voll-lamellar (FL). Die chemische Zusammensetzung der 
Legierung V5 in Atomprozent (at%) zeigt Tabelle 3.3. Diese Legierung besitzt einen 
deutlich höheren Niob-Gehalt, vornehmlich zur Verbesserung der 
Hochtemperatureigenschaften wie Kriech- und Oxidationswiderstand. Zudem sind Bor 
und Kohlenstoff zur Kornfeinung und Härtesteigerung zugesetzt. 
 
Al Cr Nb C B Ti 
45,5 - 5,5 0,2 0,2 Bal. 
           Angaben in at% 
Tabelle 3.3: Nominelle chemische Zusammensetzung der Legierung V5 (Herstellerangaben) 
Table 3.3: Nominal chemical composition of alloy V5 (manufacturer information) 
Die für einen Phasenübergang wichtige α-Transus Temperatur liegt bei der Legierung V5 
laut den von Witusiewicz et al. [79,98] durchgeführten Berechnungen bei etwa 1310°C 
und damit deutlich unter den 1358°C der GE-Legierung. Eine empirische Bestätigung der 
berechneten Werte zeigt ein Vergleich mit der Legierung TNB-V2 (Ti-45Al-8Nb-0.2C), 
deren α-Transus bei 1318°C liegt [115]. Durch die Verschiebung der 
Umwandlungstemperatur kann es zu einer deutlich unterschiedlichen Gefügeausbildung 
sowohl bei der Herstellung als auch beim Schweißen kommen.  
Abbildung 3.2 (li.) zeigt die typische vollständig-lamellare (FL) Mikrostruktur der 
Legierung V5. Bei höherer Vergrößerung sind Titanboride zu sehen (Abb. 3.2 re. - 
Pfeile), die sich auf den Korngrenzen ausgeschieden haben, was die Kriechfestigkeit 
positiv beeinflusst. Die durchschnittliche Breite der α2 oder γ-Lamellen liegt bei etwa 1-
2 µm, womit diese Legierung als fein-lamellar gilt.  
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Abbildung 3.2: Lamellares Grundgefüge V5 (li.), TiB2 Auscheidungen auf den Korn- o. 
Lamellenkoloniegrenzen (re.) 
Figure 3.2: Fully lamellar microstructure of V5 (left), TiB2 precipitations on grain or colony borders (right)  
Die Proben der Dicke 2,5 mm wurden aus dem gleichen gehipten Feingussblock wie die 
Proben der Dicke 5 mm drahterodiert, weisen also das gleiche Gefüge auf. 
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4 Problemstellung und Zielsetzung 
Im Rahmen dieser Arbeit sollen γ-Titanaluminide der Legierung „GE“ (Ti48-2Cr-2Nb*) 
sowie neuentwickelte α2/γ-Titanaluminide der Legierung „TNB-V5“ oder kurz „V5“ (Ti-
45,5Al-5,5Nb-0,2C-0,2B*), die zur Erhöhung der Kriechfestigkeit einen hohen Niob-
Gehalt (5-6%) aufweisen, fügetechnisch untersucht werden. Titanaluminide sind 
intermetallische Werkstoffe mit hoher Temperaturbeständigkeit. Aufgrund kovalenter 
Bindungsanteile und komplexer Gitterstruktur sind diese Werkstoffe jedoch hochspröde, 
was in Verbindung mit beim Fügen eingebrachten Spannungen zur Rissbildung führen 
kann. Das daraus abgeleitete, grundlegende Ziel dieser Arbeit ist das rissfreie Fügen von 
Titanaluminiden. Dabei soll aufgrund der hohen Leistungsdichte und genauen 
Energieeinbringung sowie dem Prozessablauf unter Vakuum das 
Elektronenstrahlschweißverfahren Anwendung finden. 
Besondere Aufmerksamkeit kommt dem entstehenden Gefüge der beiden 
unterschiedlichen Werkstoffe „GE“ und „TNB-V5“ oder kurz „V5“ mit unterschiedlich 
hohen Niob-Gehalten sowie unterschiedlichen Gefügen zu, welches einen erkennbaren 
Einfluss auf die Ursache und Entstehung der Rissbildung hat.  
Die in Abbildung 1.2 dargestellten Phasengebiete verschieben sich mit zunehmendem 
Legierungsgehalt, so daß solche Diagramme nicht mehr zur genauen Phasenvorhersage 
der hier zu untersuchenden Legierungen benutzt werden können [116]. Auch bisher 
verwendete Mehrphasendiagramme, bspw. nach Zhang [117], sind nach neuesten 
Berechnungen nicht mehr ausreichend für eine genaue Vorhersage der Phasen und 
müssen daher korrigiert werden. Erste Berechnungen mithilfe der TTTiAl Datenbank 
zeigten Saunders et al. [99]. Hierbei zeigte sich, dass die Anzahl, Art und Anordnung der 
Phasengebiete gerade im relevanten Bereich zwischen 45-48 at.% Aluminium von den 
bisher betrachteten Phasendiagrammen abweicht, was eine höhere Komplexizität der 
Erstarrung, gerade beim Elektronenstrahlschweißen mit den hier üblichen hohen 
Abkühlgeschwindigkeiten, und damit der Phasenbildung bewirken kann. Damit werden 
Vorhersagen zur Gefügeausbildung schwieriger. 
Da mit zunehmendem Gehalt an Legierungselementen die Seigerungsgefahr im 
Allgemeinen zunimmt [4,66], sollen die Gefüge, gerade der niobreichen Legierung V5, 
auf mögliche Seigerungen hin untersucht werden.  
Der Einfluss des nach dem Schweißvorgang entstandenen Gefüges auf die 
Beständigkeit im Einsatz, d.h. in Bezug auf die Hochtemperaturfestigkeit, Kriechen, 
Heißrissbildung und Rissauffangvermögen sowie Korrosionswiderstand bietet weiteres 
Forschungspotential. 
                                            
*
 Angaben in at% 
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Die Zielsetzung dieser Arbeit ist somit, eine mögliche Elektronenstrahlfügbarkeit für zwei 
unterschiedliche Klassen von Titanaluminiden zu untersuchen und zu bewerten. Dazu 
sollen die Ergebnisse bisheriger Forschungsarbeiten zum Fügen intermetallischer 
Titanaluminide und entsprechender Gefüge- und Strukturanalysen bei der 
Parameterwahl zum Fügen der hier untersuchten Werkstoffe und der anschließenden 
Auswertung berücksichtigt werden. Damit wird dem grundlegenden wissenschaftlichen 
Charakter dieser Arbeit Rechnung getragen. Die Ergebnisse dieser Arbeit können als 
Basis für weitere Grundlagenuntersuchungen zum Fügen dieser Werkstoffklasse dienen. 
4.1 Methodischer Ansatz 
Aus vorgenannten Gründen kommt das Elektronenstrahlschweißverfahren zur 
Anwendung. Aufgrund der Rissanfälligkeit der Werkstoffe wird der Einfluss der 
Vorwärmung mit dem Elektronenstrahl auf die Spannungsreduktion untersucht.  
Weiterhin sollen die Möglichkeiten, die die schnelle Strahlsteuerung bietet, untersucht 
werden. Damit können verschiedene Strahlmodulationen und -figuren angewendet 
werden, um die Abkühlung durch geeignete Wärmefelder zu beeinflussen. Damit können 
kritische Abkühlzeiten beeinflusst werden. 
Beim schweißtechnischen Verbinden der beiden betrachteten Werkstoffe sollen 
Schweißgeschwindigkeiten und Vorwärmtemperaturen variiert und deren Einfluss auf die 
Rissbildung sowie das Gefüge in der Schweißnaht und der Wärmeeinflusszone (WEZ)  
untersucht werden. Die sich durch den steilen Temperaturgradienten einstellenden 
Schweißeigenspannungen können in der Regel nur bis zur spröd-duktilen 
Übergangstemperatur über plastische Verformungen (bei γ bspw. durch Zwillingsbildung) 
abgebaut werden. Daher sollen diese Spannungen durch eine verlangsamte Abkühlung 
reduziert werden. Hierbei dienen Schweißgeschwindigkeiten von 1-10 mm/s zur lokalen 
Variation der Abkühlbedingungen. Vorwärmtemperaturen im Bereich der 
Übergangstemperatur sollen plastische Verformung ermöglichen. Die hier untersuchten 
Temperaturen von 500°C und 700°C liegen zwar geringfügig unter der 
Übergangstemperatur, jedoch werden in der Literatur Vorwärmtemperaturen in diesem 
Bereich zur rissfreien Schweißung genannt (vgl. Kap. 2.3). 
Nach den Fügeversuchen werden die Proben zerstörend und zerstörungsfrei geprüft. 
Dazu werden die Proben einer Härtemessung unterzogen, um erste Eigenschaften des 
entstehenden Gefüges abzuschätzen. Danach folgen Makro- und Mikroschliffe zur 
Bestimmung des Gefüges. Elektronenstrahlmikroanalysen sollen diese Ergebnisse 
unterstützen und belegen. Somit können sie zur Vorhersage der Erstarrungspfade und 
evtl. einer Abschätzung zur Verwendung der entstandenen Verbindung beitragen.    
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Eine Wärmebehandlung nach dem Schweißvorgang soll klären, ob eine Rekristallisation 
des Gefüges bis hin zum Grundzustand möglich ist und ob die mechanisch-
technologischen Eigenschaften so behandelter Proben mit denen des Grundwerkstoffes 
vergleichbar sind. Bei der GE-Legierung ist die Wahl der Parameter dabei von 
besonderer Bedeutung, da die lamellare Struktur hier meta-stabil ist.  
Die Zugversuche zur Ermittlung der Festigkeitskennwerte werden bei erhöhten 
Temperaturen im α-Transus Gebiet durchgeführt, um den realen Einsatzfall zu 
simulieren. 
Zur Abschätzung der entstehenden Schweißeigenspannungen und Vergleich mit 
zukünftigen Untersuchungen, beispielsweise zum Einsatz der Mehrstrahltechnik, 
Strahlpendelungen oder geänderten Schweißparametern, sollen die Proben mithilfe von 
Röntgen- und Neutronendiffraktion untersucht werden. Dabei können je nach Verfahren 
Messungen in verschiedenen Dicken- und Tiefenbereichen durchgeführt werden. 
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5 Versuchsbedingungen 
5.1  Elektronenstrahlschweißmaschine Steigerwald K25/G150-600 
Die am ISF vorhandene Elektronenstrahlanlage der Fa. Steigerwald (Abb. 5.1) verfügt 
über eine maximale Strahlleistung von 15 kW (G150) bzw. 60 kW (bei Umbau des 
Triodensystems auf G600). Die hier durchgeführten Versuche wurden aufgrund der 
besseren Strahlqualität mit dem G150-System durchgeführt. Die 
Beschleunigungsspannung beträgt maximal 150 kV bei einem maximalen Strahlstrom 
von 100 mA (G150) bzw. 400 mA (G600), woraus sich Strahlleistungen von 15-60 kW 
ergeben. 
Die Anlage verfügt über Werkstückmanipulatoren in X-, Y-, Z- und Drehrichtung. Das 
Vakuumkammervolumen beträgt 2,5 m3 bei einem maximalen Arbeitsabstand von 
850 mm. Die schnelle Strahlsteuerung kann mit Frequenzen von bis zu 10 kHz appliziert 
werden. Durch die hochfrequente Ablenkbarkeit des Elektronenstrahles können 
Pendelfiguren zur Schweißbadbeeinflussung als auch Wärmefelder zur Beeinflussung 
der Abkühlraten realisiert werden. Abbildung 5.1 rechts zeigt die Anlage mit 
Computersteuerung, Maschinentisch und dem Elektronenstrahlerzeuger (rot). 
  
Abbildung 5.1: Schema einer Elektronenstrahlschweißanlage mit elektromagnetischen 
Ablenkspulen und Vakuumkammer (li.), Steigerwald-EB Anlage K25/G150-600 des ISF (re.) 
Figure 5.1: Scheme of electron beam welding machine with electromagnetic deflection coils and vacuum 
chamber (left), Steigerwald-EB machine K25/G150-600 of ISF (right) 
5.2 Prüfverfahren und Messtechnik 
Im Rahmen der zerstörenden Prüfung werden Makroschliffe, Mikroschliffe und 
Härteprüfungen durchgeführt, die Rückschlüsse auf die entstehenden Gefüge geben 
können. Zur genauen Bestimmung der entstehenden Gefüge werden 
Elektronenstrahlmikroanalysen durchgeführt. 
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Zur Temperaturbestimmung der Vorwärmtemperaturen und Abkühlraten werden 
Thermoelemente vom Typ R verwendet. 
Die zerstörungsfreien Prüfungen Sichtprüfung, Röntgen- und Neutronendiffraktometrie 
werden zur qualitativen Beurteilung der Schweißnähte benutzt. 
Abschließend erfolgen Zugversuche zur Überprüfung der gewählten bzw. optimierten 
Parameter und Nachwärmebehandlungen. 
5.2.1 Makro- und Mikroschliffe 
Mithilfe der Makroschliffe kann die Geometrie der Naht beurteilt werden. Damit lassen 
sich Einbrand, Schmelzbadvolumen, Einschweißtiefe und Nahtbreite bestimmen. Die 
dazu nötige Probenvorbereitung ist aufwendig, da die Bearbeitung von Titan-Werkstoffen 
schwierig ist. Zuerst erfolgte ein stufenweises Schleifen mit Schleifpapier der Körnung 
120 bis herunter auf 600 Mesh bei einem Druck von 120 N bei 300 U/min. Danach 
wurden die Proben mithilfe einer Suspension mit einer Korngröße von 9 µm bei 
150 U/min und 150 N vorpoliert, worauf die Endpolitur mit kolloidalem Siliziumdioxid 
(Korngröße 0,1 µm) bei 250 N erfolgte. 
Die Tauchätzung für die Makroschliffe wurde mit einer Kroll-Lösung durchgeführt, um 
einen deutlichen Kontrast zu bekommen. Die Mikroschliffe wurden mit einer modifizierten 
Kroll-Lösung angeätzt, um die feineren Strukturen sichtbar zu machen. Dabei wird 
hauptsächlich die kubisch-flächenzentrierte γ-Phase angeätzt. Dazu wurden 960 ml 
destilliertes Wasser mit 25 ml 65%-iger Salpetersäure und 15 ml 40%-iger Flußsäure 
gemischt, die Ätzzeiten betrugen 5-15 Sekunden bei Raumtemperatur. 
5.2.2 Härteprüfung 
Die Härteprüfung erfolgt nach Vickers [118]. Bei diesem Prüfverfahren wird ein Diamant-
Prüfkörper in den zu prüfenden Werkstoff eingedrückt und ein plastisch-elastischer 
Eindruck erzeugt. Durch die eingesetzte Prüfkraft und die Größe des Prüfeindruckes 
kann so die lokale Härte bestimmt werden. Die Härtemessungen erfolgten mit einer 
Kleinlasthärteprüfung unter einer Härtelast von 9,81 N, was HV1 entspricht. Die 
Härtemessungen erfolgen in der Regel quer zur Schweißnaht bis in den unbeeinflussten 
Grundwerkstoff hinein. 
5.2.3 Temperaturmessung  
Zur genauen Bestimmung der Vorwärmung und der Temperaturänderung im Werkstück 
sowie der Schweißnaht wurden Thermoelemente vom Typ „R“ aus Pt / Pt-13Rh 
eingesetzt.  
Der Vorteil liegt in deren hoher Dauertemperaturbeständigkeit von 1450°C sowie 
kurzfristiger Maximaltemperaturbeständigkeit von 1700°C. Die Drahtdurchmesser 
betragen 0,2 mm, wodurch sich ein guter Kompromiss aus Ansprechverhalten und 
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Beständigkeit ergibt. Die eigentlichen Thermofühler bestanden aus den o.g. 
Thermodrähten, die durch ein Keramikröhrchen geführt wurden und am Ende annähernd 
punktförmig verschweißt wurden. Diese Kermikröhrchen wurden bis zum Kontaktpunkt in 
Sacklochbohrungen eingeführt, die lateral und/oder frontal an der Meßstelle eingebracht 
waren (Abb. 5.2).  
 
Abbildung 5.2: Probe mit Sacklochbohrungen zur Temperaturmessung 
Figure 5.2: Specimen with blind bore for temperature measurement 
Die Sacklochbohrung zur Bestimmung der Bauteil- und Vorwärmtemperatur hatte einen 
Durchmesser von 1,5 mm bei einer Tiefe von 4 mm. Bei der Bestimmung der 
Abkühlraten im Bereich der Schmelze bzw. der Schweißnaht reichte die Bohrung bis in 
das Schmelzbad hinein. 
Die Messdaten, in diesem Falle die Temperaturwerte während des Schweißvorgangs, 
wurden durch einen digitalen Yokogawa-GL708 Messcomputer aufgenommen und in ein 
verwertbares Format umgewandelt. Die Auswertung der Daten erfolgte mit Hilfe der 
Software FlexPro. 
5.2.4 Elektronenmikroskopie und Elektronenstrahlmikroanalyse - ESMA  
Die Erzeugung freier Elektronen zur Vermessung und Analyse von Werkstoffen 
funktioniert analog zur Erzeugung von Elektronen für das Elektronenstrahlschweißen (s. 
Kap. 2.1.1). Im Unterschied zum Schweißprozess werden die Verluste in Form von 
Rückstreuung (vgl. Abb. 2.6) jedoch zur Aufnahme nachfolgender Signalarten verwendet. 
Ein Rasterelektronenmikroskop besitzt zur Aufnahme von Elektronenbildern einen 
Detektor für Sekundärelektronen und für Rückstreuelektronen.  
Sekundärelektronen  sind niedrig-energetische Elektronen aus der Oberfläche der 
Proben. Sie können die Topografie eines Objektes wiedergeben. Da das Volumen, in 
dem die Sekundärelektronen generiert werden, vergleichsweise gering ist, besitzen mit 
Sekundärelektronen erzeugte Bilder dabei die höhere Auflösung von bis zu 2,5 nm [119]. 
Die Rückstreuelektronen werden vor allem zur kontrastreichen Darstellung 
unterschiedlicher Phasen verwendet. Sie besitzen eine wesentlich höhere Energie und 
damit Signalintensität, die vorrangig von der mittleren Ordnungszahl des Probenmaterials 
abhängig ist. Schwere Elemente bedingen also eine starke Rückstreuung, leichte 
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Elemente eine schwächere. Die Detektion von rückgestreuten Elektronen wird daher zur 
Verdeutlichung eines Materialkontrastes benutzt. BSE-Bilder haben aufgrund des 
hochenergetischen Signales und des größeren Anregungsvolumens in der Regel eine 
schlechtere Ortsauflösung. 
Diese beiden Signalarten dienen zur Erzeugung von rasterelektronenmikroskopischen 
(REM), sekundärelektronischen (SE), energiedispersiven (EDX) und wellenlängen-
dispersiven (WDX) Aufnahmen sowie zur Analyse der Rückstreuelektronen (BSE). Die 
Bestimmung der Beugung der rückgestreuten Elektronen (engl. Electron Back Scatter 
Diffraction, EBSD) erlaubt Rückschlüsse auf die kristallographische Orientierung von 
Kristallen an der Objektoberfläche und dient zur Charakterisierung von Phasen bei 
bekannter Kristallstruktur [119]. 
Die Röntgenstrahlung ist charakteristisch für das jeweilige Atom. Daraus kann dann die 
Elementzusammensetzung kleinster Probenbereiche bestimmt werden. Die 
energiedispersive Röntgenanalyse (Energy Dispersive X-Ray Analysis, EDX) liefert 
mithilfe einer Spektrometeranalyse eine Elementanalyse der charakteristischen 
Röntgenstrahlung. Mittels geeigneter Halbleiterdetektoren können die Energien des 
Röntgenquants aufgenommen werden und so direkt auf das Element geschlossen 
werden. Einige REM sind darüberhinaus mit wellenlängendispersiven Röntgenstrahlen-
Spektroskopen (Wavelength Dispersive X-Ray Analysis, WDX) ausgestattet, die 
hauptsächlich an Elektronenstrahlmikrosonden (ESMA) Einsatz finden. Mehrere WDX-
Spektrometer um ein Elektronenmikroskop gruppiert ergeben dabei eine Mikrosonde. Im 
Gegensatz zur EDX werden die Röntgenquanten bei einer WDX-Analyse zuerst an 
einem Kristall gebeugt und in die spektralen Bestandteile zerlegt. Jede Wellenlänge wird 
einzeln analysiert, die gebeugte Reststrahlung wird an ein Zählrohr weitergeleitet und 
vom Rechner mit der Wellenlänge der Röntgenquanten in Beziehung gesetzt. Das WDX-
Spektrometer liefert aufgrund der geringeren Bremsstrahlung eine wesentlich feinere 
Auflösung der einzelnen Linienspektren [119]. 
5.2.5 Röntgen- und Neutronenbeugungsanalyse – XRD/NDA 
Metallische Werkstoffe sind aus Kristallen aufgebaut. Wenn diese Kristalle einer Kraft, 
beispielsweise beim Schweißen entstehende Schweißeigenspannungen, unterworfen 
werden, können sie sich verformen. Dadurch ändern sich die Gitterparameter der 
Kristalle. Bei der Untersuchung von Kristallen mit der Röntgen- und 
Neutronendiffraktometrie werden die Wellen der Röntgen- bzw. Neutronenstrahlen 
kohärent elastisch am Kristall gestreut, das Prinzip der Spannungsmessung beruht dabei 
auf der Messung einer Änderung der mittleren Netzebenenabstände. Dazu werden die 
Phasenpeaks der zu messenden Phasen mit den Peaks der bekannten natürlichen 
Kristallstrukturen hinsichtlich ihrer Differenz zum spannungsfreien Kristall verglichen. Aus 
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dieser Differenz, die aus der Verschiebung des Gitters herrührt, werden mithilfe des E-
Moduls und der Querkontraktionszahl ν die Eigenspannungen σ berechnet.
 
Die Aufnahmetechnik bei der hier angewendeten Röntgenbeugung beruht auf dem sin2ψ 
Verfahren, dabei wird die Probe unter den Neigungs- oder Beugungswinkeln ϕ und ψ  
ausgerichtet, die gebeugte Strahlung lässt Rückschlüsse auf die Gitterdehnung zu, die 
sich nach der linearen Elastizitätstheorie [120] für diesen Fall errechnet zu: 
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εϕψ: Gitterdehnung (ϕ/ψ : Neigungswinkel bei der Messung), σij: Normalspannungen, E: E-Modul, ν: 
Querkontraktionszahl 
Die daraus berechenbare Vergleichspannung bezeichnet eine fiktive einachsige 
Spannung, die dieselbe Materialbeanspruchung darstellen soll wie ein realer, 
mehrachsiger Spannungszustand, bspw. der bei einem Zugversuch ermittelte Wert. Die 
Vergleichsspannung ergibt sich allgemeingültig nach Gross et al. [121]. Für die 
oberflächlichen Röntgen-Messungen wurden die σz-Messwerte der triaxialen Messung 
zu null gesetzt. Dadurch ergibt sich die vereinfachte Formel für die ebene (Röntgen-) 
Vergleichsspannung nach Gleichung 5.2: 
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τij: Schubspannungen, σii=σi: Normalspannungen, σ1,2= Hauptspannungen 
Die Aufnahmetechnik der Neutronenbeugungsanalyse basiert demgegenüber auf dem 
Diffraktometerverfahren, bei dem die Neigungswinkel konstant sind.  
Bei vorgegebener Probengröße bzw. –abmessung sowie festgelegten Messrichtungen 
wie bei der Neutronenbeugungsmessung sind die 3 Hauptspannungsrichtungen zudem 
bekannt. Dadurch werden die Schubspannungen im bekannten Hauptspannungssystem 
eliminiert. Damit kann die lineare Elastizitätstheorie [121,122] nach Gleichung 5.1 für 
eine Spannung σi vereinfacht umgestellt werden zu Gleichung 5.3: 
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σi=Hauptspannung in i-Richtung, εi-k= Gitterdehnungen 
Die Berechnung der Vergleichsspannung erfolgt analog zur Röntgenbeugung. Da die 
Neutronendetektoren jedoch eine Peakverschiebung in unterschiedlichen 
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Messrichtungen erfassen können, wodurch Makrospannungen ermittelt werden, werden 
alle 3 Spannungskomponenten berücksichtigt. Dadurch wird eine Volumenmessung 
möglich. Zudem ist nicht nur die Vergleichsspannung, sondern auch die jeweilige 
Spannungskomponente von Interesse für die Auswertung (s. Kapitel 8). In Abbildung 5.3 
ist das mithilfe des Programms PowderCell 2.4 errechnete, theoretische 
Beugungsdiagramm für die Kristallgitterebebenen von TiAl und Ti3Al dargestellt. 
Dargestellt sind die 2θ Peaks, unter denen die angegebenen Ebenen im idealen 
spannungsfreien Zustand gebeugt werden. Für die Messung wurden die Winkel 
zwischen 90° und 95° berücksichtigt. 
 
Abbildung 5.3: Theoretisches Beugungsdiagramm für TiAl und Ti3Al 
Figure 5.3: Theoretical diffraction pattern of TiAl and Ti3Al 
5.2.6 Bestimmung der E-Module und Querkontraktionszahlen 
Zur Berechnung der realen Spannungen müssen die E-Module bekannt sein. Die E-
Modul Messung erfolgte an der K.U. Leuven (Belgien) mittels IET 
(Stoßanregungstechnik). 
Die Impulsanregungtechnik ist eine zerstörungsfreie Prüfmethode, die die Eigenfrequenz, 
Abmessung und Masse eines Teststückes verwendet, um E-Modul, Schubmodul, 
Querkontraktionszahl und Dämpfungskoeffizient zu bestimmen. Die Eigenfrequenz wird 
durch leichtes Antippen der Zugprobe und Analyse der Schwingungen (i.d.R. 
Laservibrometer) bestimmt. Die Messungen wurden an 2,5 mm dicken Proben im 
gehipten Zustand vorgenommen. Abbildung 5.4 zeigt die ermittelten Diagramme der E-
Module über der Temperatur. 
Da die Messungen bei Raumtemperatur vorgenommen wurden, wurde das E-Modul bei 
20°C zur Berechnung herangezogen. 
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Abbildung 5.4: E-Module der Legierungen GE (li.) und V5 (re.) über der Temperatur 
Figure 5.4: Elastiv modulus of alloy GE (left) and V5 (right) over temperature 
Für die Legierung GE ergab sich ein E-Modul von 163 Gpa, für die Legierung V5 ein E-
Modul von 158 GPa. Literaturangaben zum E-Modul von TiAl-Legierungen liegen bei 
140-170 GPa [113,122-124]. Die Querkontraktionszahl ν beträgt laut Richter et al. 
ν=0,23 [123]. 
5.3 Zug- und Warmzugversuche 
Die Zugprüfungen wurden am FZ Jülich durchgeführt. Dabei kam eine Zugprüfmaschine 
von MTS zum Einsatz. Der Kraftbereich reicht von +/- 100 kN dynamisch und bis zu +/- 
200 kN statisch. Der Belastungsweg beträgt +/- 75 mm. Die angeschlossene HF-Heizung 
ist eine Induktionsheizung, die eine maximale Temperatur von 1000°C erreichen kann. 
Die Versuche können in der Kammer unter Vakuum oder simulierten 
Betriebseinsatzgasen durchgeführt werden. Typische Anwendungen sind Ermüdungs- 
und Kriechrisswachstumsverhalten von Turbinenwerkstoffen. 
Die Zugversuche dienen zur Ermittlung von grundlegenden Festigkeitseigenschaften und 
Verformungskenngrößen sowie zur Beurteilung des Verhaltens bei Versagen der Probe 
oder Fügeverbindung. Dabei wird ein Spannung-Dehnung Diagramm ermittelt, aus dem 
u.a. die Festigkeitskennwerte Streck- oder Dehngrenze sowie Zugfestigkeit und die 
Verformungskennwerte Dehnung und Bruchdehnung bestimmt werden können.  
Die geschweißten Proben werden in quasistatischen Zugversuchen geprüft. Die Prüfung 
erfolgte in Anlehnung an die Norm [125] unter geringen Dehngeschwindigkeiten von 
1 mm/min. 
Die Proben der geschweißten Verbindungen werden bei Raumtemperatur und 700°C 
untersucht. Diese Temperaturumgebung soll dem realen Einsatzfall als Hochtemperatur- 
bzw. Turbinenwerkstoff nahe kommen. 
Die genormten, taillierten Proben des Typs E für Flachproben nach Norm [125] bieten die 
Möglichkeit, das Versagen an der Verbindungsstelle zu provozieren. Die hier 
angefertigten Zugproben konnten aufgrund der Probenmaße und damit einhergehender 
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Maßbeschränkung jedoch nicht normgerecht gefertigt werden. In Abbildung 5.5 sind die 
Zugproben der geschweißten Proben dargestellt. Die Proben sind teilweise, entgegen 
den Normvorgaben, an den Seiten eingekerbt worden und besitzen Einspannlöcher, da 
der Probenaufnahme der Spannkeile keine ausreichende Fläche zur festen Einspannung 
zur Verfügung stand. Die verminderte Einspannkraft wird neben den Abmessungen 
hauptsächlich durch die hohe Härte der Proben beeinflusst, die vereinzelt auch zum 
Bruch am Probenkopf führte (Abb. 5.5 o. li.).  
 
  
Abbildung 5.5: Zugproben der elektronenstrahlgeschweißten Verbindungen 
Figure 5.5: Tensile specimen for electron beam welded joints  
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6 Elektronenstrahlschweißen der Titanaluminid-Legierungen  
6.1 Elektronenstrahlschweißen ohne Vorwärmung 
Die TiAl-Proben bestanden aus rechteckigen Platten, die aus einem Ingot hergestellt 
wurden (s. Kap. 3). Die Breite der Proben war so gewählt, dass eine ausreichende 
Wärmeableitung in das Probenmaterial stattfinden konnte, ohne dass es zu einem 
Wärmestau kam. Die in den Vorversuchen blindgeschweißten Proben wurden längs der 
Nahtrichtung in der Einspannvorrichtung fixiert, dabei lagen die Kopfseiten (Anfang und 
Ende der Naht) an den Einspannbacken an, die nachfolgenden 
Verbindungsschweißungen wurden an ihrer Längsseite eingespannt, um dem realen 
Bauteilverhalten einer behinderten Ausdehnung infolge Verzug oder Schrumpfung 
nahezukommen (Abb. 6.1). 
 
                 
Abbildung 6.1: Einspannvorrichtung, Blindnähte (li.: Kopf- und Fuss-Seite mit Federdruck 
eingespannt) und Verbindungsschweißung (re.: Längsseiten eingespannt), Thermosensoren in 
Längsseite 
Figure 6.1: Clamping device, bead on plate weld (left: head and foot-end clamped with spring pressure) 
and joint weld (right: longitudinal side clamped), thermocouples in longitudinal side 
Die Einspannkraft bei den Blindschweißungen lag im Bereich von etwa 100 Newton und 
diente damit lediglich der Fixierung der Probe. In die Längsseiten der Proben konnten so 
die Thermoelemente eingebracht werden. Bei den Verbindungsschweißungen wurden 
die Proben quer zur Naht eingespannt. Die Einspannkraft wurde auf etwa 500 N erhöht 
und war damit ausreichend, um einen Verzug zu verhindern. Das hier größere 
Materialvolumen verhinderte trotz größerer Einspannfläche eine unzulässig hohe 
Wärmeabfuhr in die Einspannvorrichtung. Dieser Versuchs- und Messaufbau diente 
dazu, definierte Bedingungen zu schaffen, um so vergleichbare Ergebnisse zu 
produzieren. 
In ersten Versuchen wurden Durchschweißungskurven aufgenommen. Die Aufnahme 
von Penetrationskurven ist eine grundlegende Vorgehensweise beim Strahlschweißen 
von kleinen und großen Blechdicken, die bei unterschiedlichen Parametern gefügt 
werden sollen. Es wird im Allgemeinen unterschieden zwischen Einschweißkurven und 
Durchschweißungskurven. Bei Einschweißkurven wird die Energieeinbringung bei 
Thermo- 
element 
Spannfedern 
Probe 
Spannbacke 
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gegebener Schweißgeschwindigkeit mit der erreichbaren Einschweißtiefe korreliert, bei 
Durchschweißungskurven wird die Energie, die zur vollständigen Durchschweißung einer 
gegebenen Werkstückdicke nötig ist, über der Schweißgeschwindigkeit aufgetragen. 
Dadurch können die Parameter für nachfolgende Versuche, beispielsweise mit 
Strahlpendelung, abgeschätzt werden. Zudem können Abweichungen z.B. in der 
Strahlqualität, die eine Änderung der Kurve bewirken, erkannt werden. Zur Überprüfung 
einer gleich bleibenden Strahlqualität werden in der schweißtechnischen Praxis oft 
Keilproben verwendet, diese sind im DVS-Merkblatt 3221 „Keilprobe für das Verifizieren 
von Elektronenstrahl-Schweißnähten“ genormt. 
Für beide untersuchten Titanaluminid-Legierungen ergaben sich bei festgelegter 
maximaler Beschleunigungsspannung von 150 kV die gleichen Durchschweißungs-
kurven. Da sich die Strahlleistung anlagenbedingt nur in Leistungsstufen von 30 W 
(IB=0,2 mA) und damit nicht beliebig genau regeln ließ, konnte keine werkstoffspezifische 
Differenzierung festgestellt werden. Durch einen vergleichbaren Gehalt an 
Legierungselementen unterscheiden sich Wärmeleitung oder Wärmekapazität der 
Werkstoffe nur geringfügig, so daß die ermittelte Streckenenergie nicht entscheidend 
beeinflusst wird. Angegeben sind die Schweißparameter Strahlstrom bzw. Strahlleistung 
und Schweißgeschwindigkeit bei Materialdicken von 2,5 und 5 mm mit und ohne 
Vorwärmung (Abb. 6.2).  
 
Abbildung 6.2: Durchschweißungskurven TiAl – Legierungen V5 und GE, t=2,5 und 5 mm, mit 
Vorwärmungen von 20°C (ohne VW), 500°C und 700°C  
Figure 6.2: Penetration curve TiAl – alloys V5 and GE, t=2.5 and 5 mm, with preheating of 20°C (w/o PHT), 
500°C and 700°C 
Die ermittelten Kurven zeigen einen typischen Verlauf. Bei höherer 
Schweißgeschwindigkeit sind die benötigten Strahlströme zur vollständigen 
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Durchschweißung erhöht. Ein proportionaler Zusammenhang der Parameter besteht 
aufgrund von höherer Wärmeableitung bei niedrigen Schweißgeschwindigkeiten sowie 
erhöhtem Dampfkapillaranteil der Schweißnaht bei hohen Schweißgeschwindigkeiten 
nicht. Bei Vorwärmung sind die benötigten Energien zum Erzielen einer 
Durchschweißung wie erwartet geringer. Diese Parameter wurden durch 
Blindschweißversuche ermittelt, die zugehörigen Proben wurden makro- und 
mikroskopisch untersucht. Aufgrund der beschränkt vorhandenen Probenanzahl wurden 
die nachfolgenden Verbindungsschweißungen nur mit Parametern durchgeführt, die eine 
Rissfreiheit erwarten ließen.   
Bei den Schweißversuchen beider Legierungen ohne Vorwärmung kam es bei den 
untersuchten Schweißgeschwindigkeiten von 2-10 mm/s in jeder Probe zu massiver 
Rissbildung. Die Risse zeigten sich vornehmlich quer zur Naht und im Endkrater 
(Abbildung 6.3). Die Risse traten in gleicher Weise im 2,5 und 5 mm dicken Material auf. 
Die Rissanzahl war bei beiden Legierungen beträchtlich, teilweise konnten bis zu 15 
Querrisse pro Naht beobachtet werden.  
   
Abbildung 6.3: Typische Rissbildung, Ober- und Unterraupe, GE bei vS=2 mm/s 
Figure 6.3: Typical crack formation in upper and lower seam, GE at vW=2 mm/s 
Eine hohe Schweißgeschwindigkeit und damit verbundene hohe Abkühlrate zeigte im 
Vergleich eine nur geringfügig höhere Rissanzahl. Die Risse führten teilweise auch zur 
vollständigen Werkstücktrennung.  
Die Rissentstehung lässt sich auf eine verringerte Duktilität des Werkstoffes in 
Verbindung mit hohen Schweißeigenspannungen erklären (vgl. Kap. 2.3). Die spröd-
duktile Übergangstemperatur (engl.: BDTT – Brittle-to-Ductile Transition Temperature) 
dieser Legierungen liegt verglichen mit anderen Werkstoffen sehr hoch. Zudem kann die 
Übergangstemperatur von einigen TiAl-Legierungen laut Chaturvedi [35] während der 
Gefügeumwandlung des Werkstoffes im Schweißgut beträchtlich ansteigen, dadurch 
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 2 mm/s 
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können die Schweißeigenspannungen nicht aufgefangen werden und entladen sich in 
Rissen.Die Abkühlkurven für 2,5 mm dicke Bleche zeigen im relevanten 
Temperaturbereich von ca. 1560 – 800°C, in dem die Übergangstemperatur (BDTT) 
erreicht sein sollte, Abkühlraten von ca. 270°C/s (Bereich a: TS - 1300°C: α-Transus 
Übergang, α−>α+γ) über 104°C/s (Bereich b: 1300 – 1000°C: lamellare Ausbildung) bis 
zu 50 °/s (Bereich c: 1000 - 800°C: BDTT), gemessen bei Schweißgeschwindigkeiten 
von 2 mm/s (Abb. 6.4). Unstetigkeiten in den Abkühlkurven wurden bedingt durch nicht-
lineare Wärmeableitung und Thermoelementverzug. Durch die mechanische Fixierung 
der Messelemente und der Messkabel konnte es bei langen Verfahrwegen zum Verzug 
oder Abriss des Messkabels am Ende der Naht kommen. 
 
 
Abbildung 6.4: Abkühlkurven ohne Vorwärmung, Schweißgeschwindigkeit vS=2 mm/s (GE) 
Figure 6.4: Cooling curve without PHT, welding speed vW=2 mm/s (GE) 
Innerhalb der beschriebenen Temperaturbereiche a-c sind die jeweils 
ausschlaggebenden Gefügeumwandlungen nach dem Phasendiagramm (Abb. 2.7-2.9) 
abgeschlossen, diese Umwandlungs-Temperaturbereiche beziehen sich jedoch 
theoretisch nur auf den Bereich unendlich langsamer Abkühlung. Es lässt sich somit nur 
ein tendenzieller Vergleich im technisch relevanten Temperaturbereich anstellen. 
Die hier ermittelten maximalen Abkühlraten sind als hoch anzusehen, auch wenn sie 
grenzwertig zum Bereich der Rissbildung sind, vgl. Chaturvedi [35], Zamkov [37] sowie 
Patterson et al. [41]. Die von den Autoren beschriebenen Abkühlraten wurden jedoch 
durch eine Simulation (Rosenthal 2-D Wärmefluss-Simulation) an der Schmelzlinie 
ermittelt. Zudem wurde der Mittelwert über unterschiedliche Temperaturen (vgl. hierzu 
Patterson: 1400-800°C sowie Chaturvedi: 1350-1000°C) gebildet, so dass sie nur 
ansatzweise mit den hier ermittelten Abkühlraten verglichen werden können.  
Zum grundlegenden Vergleich werden hier deshalb die gemittelten Abkühlraten von 
1400-1000°C herangezogen. Diese liegen teilweise deutlich unter den von o.g. Autoren 
ermittelten und genügen somit nur einem tendenziellen Vergleich. 
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Ein Unterschied in der Rissbildung bei Schweißgeschwindigkeiten von 2 und 5 mm/s 
konnte nicht eindeutig ermittelt werden, die Rissanzahl pro Nahtlänge bei vergleichbarer 
Schweißnahtlänge lag bei beiden Werkstoffen im Bereich von 11-15 Rissen/Naht. Diese 
anfangs untersuchten Schweißgeschwindigkeiten sind dabei im eher niedrigen bis 
mittleren Bereich anzusiedeln. 
Deshalb wurden Versuche mit Schweißgeschwindigkeiten von 1 und 10 mm/s 
durchgeführt, die den Unterschied in der Abkühlrate zwischen höchster und niedrigster 
Schweißgeschwindigkeit weiter verdeutlichen sollten. Dabei zeigte sich bei 
Schweißgeschwindigkeiten von 10 mm/s eine auch bei Vorwärmung (s. Kap. 6.2) 
deutlich ausgeprägte Rissbildung, diese war unabhängig von der 
Werkstoffzusammensetzung oder der Probendicke. Abbildung 6.5 zeigt die Rissbildung 
bei vS=10 mm/s einer V5-Probe der Dicke 2,5 mm (Abb. 6.5 oben) sowie einer GE-Probe 
der Dicke 5 mm (Abb. 6.5 unten).   
                       
                       
Abbildung 6.5: Rissbildung bei vS=10 mm/s, V52,5mm (oben), GE5mm (unten)  
Figure 6.5: Crack formation at vW=10 mm/s, V52,5mm (top), GE5mm (bottom) 
Die Risse waren bei den mit hoher Schweißgeschwindigkeit gefügten Proben 
augenscheinlich feiner, d.h. die laterale Ausdehnung der Risse war geringer. Die 
Risslänge lag im Bereich der Nahtbreite, eine Ausbreitung in den Grundwerkstoff über 
die Wärmeeinflusszone hinaus war, abgesehen vom Endkrater, nur gering ausgeprägt. 
Die Nahtober- und –unterraupen zeigten abgesehen von der Rissbildung ein 
gleichmäßiges Aussehen, bei den 5 mm dicken Proben war die Schuppung 
ausgeprägter, was aufgrund der niedrigviskosen Schmelze ein für Titanlegierungen 
typisches Verhalten ist. Deutliche Randkerben oder andere Unregelmäßigkeiten konnten 
nicht entdeckt werden. Die Breite der Schweißnahtoberraupen war über die gesamte 
UA:   150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
UA:   150 kV 
IB: 4,2 mA 
vS: 10 mm/s 
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Länge der Naht annähernd konstant, bei den 2,5 mm dicken Proben lag sie abhängig 
von der Schweißgeschwindigkeit im Bereich 1,6 - 3,5 mm (bei vS=10 - 2 mm/s), bei den 
größeren Probendicken wurden Breiten von 2,6 - 4,2 mm gemessen. Ein auffälliger 
makroskopischer Unterschied zwischen den Proben der Legierung V5 und GE konnte 
nicht festgestellt werden. Mögliche geringe Unterschiede in der Nahtbreite können bei 
Schweißversuchen in dieser Quantität auftreten, liegen jedoch im allgemeinen 
Toleranzbereich der Anlage. So können Außentemperatur, -druck und -feuchtigkeit das 
Anlagenvakuum beeinflussen, die Kathode kann trotz Strahljustierung 
Alterserscheinungen aufweisen.  
Die gemittelten Abkühlraten bei Schweißgeschwindigkeiten von 10 mm/s lagen abhängig 
von der Materialdicke bei etwa 240-350°C/s (Abb. 6.6). Sie waren bei beiden Werkstoffen 
vergleichbar. 
 
Abbildung 6.6: Abkühlkurven ohne Vorwärmung bei vS=10mm/s, li.: V52,5 mm, re.: V55mm 
Figure 6.6: Cooling curve without PHT, welding speed vW=10mm/s, left.: V52,5mm, right.: V55mm 
Bei Schweißgeschwindigkeiten von 1 mm/s kam es entgegen der Annahme, dass ohne 
Vorwärmung keine Rissfreiheit zu erzielen sei (vgl. Kap. 2.3), zu keinerlei Anzeichen 
einer Rissbildung in der Schweißraupe. Die Nähte waren zudem deutlich breiter, als es 
das Verhältnis der Schweißgeschwindigkeiten von 10 mm/s zu 2 mm/s erwarten ließ. 
Abbildung 6.7 zeigt die bei 1 mm/s geschweißte Probe der Legierung GE in 2,5 mm 
Dicke. Lediglich im Endkrater ist eine geringe Ungänze zu erkennen, die jedoch lokal 
begrenzt ist und nicht in den Werkstoff hineinwächst (Abb. 6.7 - Ausschnitt).  
Dasselbe Erscheinungsbild zeigen auch die Proben der 5 mm dicken GE-Legierung 
sowie die 2,5 und 5 mm dicken Proben der V5-Legierung.  
46   
 
Abbildung 6.7: Rissfreie Oberraupe (ob.) und Unterraupe (un.) bei Schweißgeschwindigkeit 
vS=1 mm/s, GE2,5mm, Ausschnitt: Endkrater 
Figure 6.7: Crack free upper seam (top) and lower seam (bottom) at welding speed of vW=1 mm/s, 
GE2,5mm, detail: end crater  
Im größeren Blechdickenbereich ist zudem zu beobachten, dass Ober- sowie Unterraupe 
sehr flach ausgeprägt sind (Abb. 6.8), eine Nahtüberhöhung ist auch im Querschliff kaum 
zu erkennen (s. Kap. 7.1).  
              
Abbildung 6.8: Flache Oberraupe (ob.) mit Endkrater und Unterraupenausbildung (un.), V55mm bei 
Schweißgeschwindigkeit vS=1 mm/s 
Figure 6.8: Plane upper seam (top) with end crater and lower seam formation (bot.), V55mm at welding 
speed of vW=1 mm/s 
Die typische feine Schuppung, die bei Proben im Blechdickenbereich von 2,5 mm noch 
erkennbar war (vgl. Abb. 6.7), ist dadurch kaum noch sichtbar. Die langsame Erstarrung 
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 1 mm/s 
UA:  150 kV 
IB:   4,2 mA 
vS:   1 mm/s 
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des Schmelzbades führt hier zu einem fließenden Übergang des erstarrenden Materials 
am Ende des Schmelzbereiches, wodurch sich geringere Überhöhungen bilden. 
Die partiellen Ungänzen im Endkrater können durch geeignete Wärmeführung wie 
beispielsweise einen Slope-Out, also eine kontinuierliche Reduktion des Strahlstromes 
im Endbereich, verhindert werden, da die Schmelze dann gleichmäßiger erstarren kann. 
Die größere Breite der Schweißnaht entsteht durch einen bei geringer 
Schweißgeschwindigkeit besonders stark ausgeprägten Wärmevorlauf, der das 
Schmelzbad aufweitet. Dadurch entsteht sowohl im oberen als auch unteren Bereich der 
Naht eine breite Schmelzzone, die, im Gegensatz zur strahlschweißtypischen 
sogenannten Nagelkopfform, zu geringeren Differenzen der Schweißnahteigenspannung 
zwischen oberem und unterem Nahtbereich führt. Dies kann in Verbindung mit der 
langsamen Abkühlrate und Gefügeänderungen zur Rissfreiheit beitragen. Bei vS=1 mm/s 
wurden hier Abkühlraten von etwa 100 - 130°C/s ermittelt. Die somit verlangsamte 
Erstarrung trug zur Spannungsreduktion und damit zur Rissfreiheit bei, der Einfluss der 
sich daraus ergebenden Phasenumwandlungen bzw. Gefügeausbildungen auf die 
Rissanfälligkeit muss durch metallographische Untersuchungen geklärt werden. 
Das Anfertigen von Querschliffen gestaltete sich aufgrund einer auftretenden 
Randunschärfe als schwierig. Diese tritt auf, wenn beispielsweise Materialhärte und 
Härte der Einbettmasse starke Differenzen aufweisen oder falsche Schleifdrücke 
verwendet werden. Bekannte Schleif- und Präparationsparameter für Stahl oder Titan 
waren hier nicht geeignet und mussten angepasst werden (s. Kap. 5.2.1). Durch 
geeignete Vorschleifprozesse konnten diese Effekte größtenteils ausgeglichen werden.  
Die Querschliffe der nicht vorgewärmten Proben zeigten prinzipiell ein Nahtaussehen 
ohne gravierende Ungänzen. Bei geeigneten Parametern konnten bei beiden 
Werkstoffen vergleichbare Schweißnahtbreiten, geringe Über- und Unterwölbungen 
sowie porenfreie Nähte erzeugt werden.  
Auffälligster Unterschied zwischen den betrachteten Legierungen war die Ausbildung der 
Wärmebeeinflussten Zone (WEZ). Werkstoffe der GE-Legierung zeigten hier keine klar 
definierbare WEZ oder ähnliche Übergangszonen. Die genaue Analyse dazu erfolgt in 
Kapitel 7. 
Die Dicke der Proben hatte bzgl. der Nahtausbildung hauptsächlich bei mittleren 
Geschwindigkeiten von 5 und 10 mm/s einen wesentlichen Einfluss auf die Nahtform. Bei 
dickeren Proben war hier der Kapillarbereich wie erwartet breiter, der obere Bereich des 
Nagelkopfes war überproportional breiter als bei dünneren Proben (Abb. 6.9).  
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Abbildung 6.9: Querschliffe GE2,5mm (li.) und GE5mm (re.) bei vS=5 mm/s (Schmelzlinie/SL 
gestrichelt)   
Figure 6.9: Macrosections of GE2,5mm (left) und GE5mm (right) at  vW=5 mm/s (fusion line/fl dashed)   
Der Vergleich der Schweißgeschwindigkeiten zeigte erwartete Unterschiede, die Nähte 
verbreiterten sich beim Übergang zur niedrigsten Schweißgeschwindigkeit von 1 mm/s 
analog zum Erscheinungsbild der Oberraupe deutlich. Die WEZ bei mit hoher 
Schweißgeschwindigkeit gefügten Proben war schmal und an der Schmelzlinie anliegend 
(Abb. 6.10 li.), bei niedrigster Schweißgeschwindigkeit zeigte sie  deutlich trapezförmige 
Abmessungen mit einer partiellen Breite von bis zu 80 % der eigentlichen Schweißnaht 
(Abb. 6.10 re.). Derart breite WEZ gehen einher mit flachen Temperaturgradienten von 
der Schweißnaht in das Grundgefüge, der zu verringerten Spannungsgradienten führt, 
was als mit ursächlich für die Rissunterdrückung angesehen wird. 
  
Abbildung 6.10: Querschliffe V52,5mm bei vS=10 mm/s (li.) und V52,5mm bei vS=1 mm/s  (re.) 
Figure 6.10: Macrosections of V52,5mm at vW=10 mm/s (left) and V52,5mm at vW=1 mm/s  (right)   
Die für Titan charakteristische geringe Viskosität der Schmelze führte auch bei der TiAl-
Schmelze zu einem ausgeprägten Fließverhalten. Dadurch kann die 
Erstarrungsmorphologie bei kleinem Schmelzvolumen günstig beeinflusst werden, was 
bei niedrigen Schweißgeschwindigkeiten und geringen Probenabmessungen bzw. 
Schmelzvolumen zu sehr flachen Oberraupen führte. Bei Blechdicken von 5 mm ist das 
Gesamtvolumen der zu erstarrenden Schmelze bei langsamer Schweißgeschwindigkeit 
und damit breiter WEZ jedoch merklich größer.  
1000 µm 
UA:  150 kV 
IB: 3 mA 
vS:  5 mm/s 500 µm 
UA:  150 kV 
IB: 5,4 mA 
vS:  5 mm/s 
UA:  150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS:  10 mm/s 
UA:  150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS:  1 mm/s 
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Es „drückt“ durch die Schwerkraft herunter, verstärkt durch die langsamere Erstarrung 
bei geringeren Schweißgeschwindigkeiten. Die Neigung zum Nahtdurchhang ist somit 
prinzipiell größer als bei schmalen Nähten, die in der Regel bei schneller 
Schweißgeschwindigkeit (also geringer Streckenenergie) entstehen.  
In diesem Blechdickenbereich neigten einige Proben bei geringer Schweiß-
geschwindigkeit deshalb zu einer nur schwer zu kontrollierenden Unterwölbung und 
geringem Nahtdurchhang (Abb. 6.11 re.). Vergleichbare Proben, die mit derselben 
Streckenenergie geschweißt wurden und keine Anzeichen einer derart starken 
Unterwölbung oder eines Nahtdurchhanges zeigten, weisen auf die begrenzte 
Einstellmöglichkeit der Strahlleistung hin.  
Hierbei wird jedoch der prinzipielle Einfluss einer hohen Streckenenergie in Verbindung 
mit einem großen Schmelzbadvolumen deutlich. 
  
Abbildung 6.11: Querschliffe der 5 mm dicken Proben bei vS=1 mm/s geschweißt, links: GE, rechts: 
V5 (SL gestrichelt) 
Figure 6.11: Macrosections of speciemens with thickness of 5 mm welded at vW=1 mm/s, left: GE, right: V5 
Eine Verwendung der Parameter in der Praxis ist jedoch möglich, die gängige 
Vermeidung von Unterwölbungen am Bauteil geschieht hier mittels einer Verdickung an 
der zu fügenden Stelle, die nachher abgearbeitet wird. 
Unabhängig von einer Unterwölbung zeigten beide Werkstoffe bei minimaler Abkühlrate 
eine im Vergleich zur Kapillare deutlich breitere Nahtwurzel (Verdickung). Diese 
Verdickung wird durch einen örtlich entstehenden Wärmestau bedingt, d.h. im 
Nahtwurzelbereich kann die zur Durchschweißung benötigte Wärme nicht mehr 
ausreichend ins umgebende Material abgeleitet werden, was zu einer gleichmäßigen 
WEZ führen würde. Die Wärmeleitung ist nur noch seitlich möglich, geschieht also 
überwiegend zweidimensional. Dieser Effekt wird beispielsweise bei Stahlwerkstoffen 
nicht beobachtet, ursächlich kann die bei Titan-Aluminiden geringere Wärmeleitfähigkeit 
[4] oder die stark temperaturabhängige und nicht-lineare Wärmekapazität sein [126-128]. 
Diese Zusammenhänge müssen weitergehende Untersuchungen klären. 
 
UA:  150 kV 
IB: 4,2 mA 
vS:  1 mm/s 
UA:  150 kV 
IB: 4,2 mA 
vS:  1 mm/s 
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6.2 Elektronenstrahlschweißen mit Vorwärmung 
Eine höhere Schweißgeschwindigkeit ist oft ein wichtiges wirtschaftliches Kriterium, 
beispielsweise bei Fertigung hoher Stückzahlen. Zudem können die entstehenden 
Gefüge durch veränderte Abkühlbedingungen im Schweißgut und im 
Schmelzzonenrandbereich eine andere Gefügestruktur aufweisen. Dies wirkt sich direkt 
auf die Eigenschaften der Verbindung aus.  
Darum wurde eine Vorwärmung appliziert, die die Grenzen der rissfreien Fügbarkeit bei 
höheren Geschwindigkeiten ermitteln sollte. Dazu wurden die Proben mithilfe des 
Elektronenstrahles auf 500°C und 700°C vorgewärmt. Das dazu notwendige Wärmefeld 
wurde durch einen stark defokussierten Elektronenstrahl generiert, der durch die schnelle 
Strahlsteuerung hochfrequent mehrdimensional abgelenkt wurde (Abb. 6.12). Die 
Temperatur des Bleches wurde wie in Kapitel 5.2.3 beschrieben durch zwei in 
Sacklochbohrungen eingeschobene Thermoelemente gemessen. 
 
Abbildung 6.12: Prinzip der Vorwärmung (VW) mit dem Elektronenstrahl 
Figure 6.12: Scheme of preheating (PHT) using electron beam 
Die für die Erreichung der gewünschten Vorwärmtemperatur notwendige Einstrahldauer 
des Elektronenstrahles wurde bei unterschiedlichen Werten der Parameter 
Defokussierung (Linsenstrom) und Strahlstrom ermittelt. Eine Temperaturerhöhung von 
20-40°C über der anvisierten Vorwärmtemperatur war dabei beabsichtigt, um einen 
vorzeitigen Wärmeverlust des Bleches (Strahlungs- und Wärmeleitungsverlust) vor dem 
Schweißvorgang auszugleichen. Wärmeverluste bei Probentemperaturen von über 
700°C waren schwieriger auszugleichen, druckfeste isolierende Keramik-
einspannvorrichtungen können Optimierungspotential bieten. Die Vorwärmzeiten 
betrugen dabei abhängig von den Probenabmessungen etwa 45-60 s (s. auch Abb. 6.18) 
bei einer Verstellung des Fokuslinsenstromes um +200 mA. Dies führte zu einer 
Defokussierung von etwa 120 mm. Damit konnten homogene Probentemperaturen bei 
moderaten Aufheizraten erzielt werden. 
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Die in Kap. 6.1 geschilderte oberflächliche Rissbildung der Schweißraupe konnte durch 
die Vorwärmung bereits bei Schweißgeschwindigkeiten ab 5 mm/s weitestgehend 
unterdrückt werden, ab 2 mm/s traten keinerlei Risse mehr auf. Die exakte Temperatur 
der Vorwärmung, die Blechdicke oder die Werkstoffzusammensetzung hatten dabei auf 
die Rissbildung nur einen geringen Einfluss.  
Abbildung 6.13 zeigt beispielhaft eine rissfreie Schweißnaht an einer vorgewärmten V5-
Probe der Dicke 2,5 mm. Die anfängliche Überhöhung der Schweißnaht ist typisch für 
Strahlschweißverfahren und wird an realen Bauteilen durch Ein- und Auslaufbleche oder 
einen Strahl-Slope ausgeglichen, ebenso der entstehende Endkrater. 
 
Abbildung 6.13: Rissfreie Probe V52,5mm, mit Vorwärmung von 500°C bei vS=2 mm/s geschweißt 
Figure 6.13: Crack free specimen V52,5mm, welded with PHT of 500°C at vW=2 mm/s  
Die Nahtausbildung der Oberraupe war breiter als bei Proben vergleichbarer 
Schweißgeschwindigkeit ohne Vorwärmung. Die Nahtoberraupen zeigten keine 
ausgeprägte Überhöhung und waren gleichmäßig ausgebildet. Zu erkennen sind partiell 
geringe Randüberhöhungen, die aber nicht in jeder Probe auftraten und wahrscheinlich 
abhängig von der Regelung des Strahlstromes sind. 
Die Unterraupen waren ebenfalls deutlich flacher, eine Schuppung war kaum noch zu 
erkennen. Die sichtbare wärmebeeinflusste Zone war trotz hoher Vorwärmung 
elektronenstrahltypisch schmal.  
Die Proben der GE-Legierung zeigten das gleiche Erscheinungsbild mit nur sehr geringer 
Randüberhöhung und flacher Unterraupe (Abb. 6.14). Diese Nahtausformung verringert 
die Kerbwirkung bei dynamischer Belastung, was sich bei der 
Dauerfestigkeitsberechnung bspw. nach FKM-Richtlinie positiv bemerkbar macht. 
 
UA: 150 kV IB: 2,2 mA vS: 2 mm/s VW: 500°C 
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Abbildung 6.14: Probe GE2,5mm, mit Vorwärmung von 500°C bei vS=2 mm/s geschweißt, Details: 
Ober- und Unterraupe 
Figure 6.14: Specimen GE2,5mm, welded with PHT of 500°C at vW=2 mm/s, details: upper and lower seam 
Bei Anwendung einer höheren Vorwärmung von 700°C war bei beiden Werkstoffen in 
beiden Werkstoffdicken eine Verbreiterung der Naht im mittleren Bereich der Oberraupe 
festzustellen (Abb. 6.15), die Nahtunterraupe war flacher und weniger stark ausgeprägt. 
Die höhere Energieeinbringung führt hier zu flacheren Temperaturgradienten zwischen 
Naht und Grundwerkstoff, die die WEZ ebenfalls verbreiterten (vgl. bspw. Abb. 6.19).      
 
Abbildung 6.15: Rissfreie Probe GE2,5mm, mit Vorwärmung von 700°C bei vS=2 mm/s geschweißt 
Figure 6.15: Crack free specimen GE2,5mm, welded with PHT of 700°C at vW=2 mm/s 
Diese Effekte wurden bei Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s deutlicher. Ein 
möglicher Grund für diese Nahtausbildung kann der gerade bei niedrigen 
Schweißgeschwindigkeiten und hohen Vorwärmtemperaturen prozentual niedrigere 
Anteil der Wärmeableitung an den nicht eingespannten Seitenflanken sein (s. Abb. 6.1). 
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 500°C 
UA: 150 kV IB: 2 mA vS: 2 mm/s VW: 700°C 
10 mm 
2 mm 
Unterraupe Oberraupe 
2 mm 
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Bei realen Bauteilen oder größeren Probenabmessungen wird dieser Effekt aufgrund 
gleichmäßigerer Wärmeableitung vernachlässigbar. 
Sowohl beim Schweißen von 2,5 mm als auch bei 5 mm dicken Proben konnte somit 
durch eine Vorwärmung von 500°C und 700°C eine Rissbildung in der Schweißnaht 
weitestgehend vermieden werden.  
Auffällig war dabei jedoch, dass bei Geschwindigkeiten  5 mm/s in der Regel 
(Ausnahme s. Abb. 6.17 li.) immer eine Rissbildung im Endkrater auftrat, auch bei 
höchstmöglicher Vorwärmung von 700°C. Diese Endkraterrisse waren nicht lokal 
begrenzt, wie im Falle der Ungänze bei sehr geringer Schweißgeschwindigkeit 
beschrieben (Kap. 6.1), sondern breiteten sich teilweise mehrere Millimeter in den 
Grundwerkstoff hinein aus. Bei kleineren Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s waren 
die Endkrater stets rissfrei, sobald eine Vorwärmung von 500°C oder 700°C angewendet 
wurde.  
Dieses Verhalten war im Blechdickenbereich von 5 mm ebenfalls zu beobachten.  
Einen vergleichenden Überblick über Proben der V5-Legierung gibt Abbildung 6.16, 
exemplarisch sind die Proben der GE-Legierung in Abbildung 6.17 beschrieben.  
  
  
Abbildung 6.16: oben: V52,5mm mit Vorwärmung 500°C (li.: 2 mm/s, re.: 5 mm/s),  
unten: V52,5mm mit Vorwärmung 700°C (li.: 2 mm/s, re.: 5 mm/s) 
Figure 6.16: top : V52,5mm with PHT of 500°C (left: 2 mm/s, right:5 mm/s),  
bottom: V52,5mm with PHT of 700°C (left: 2 mm/s, right: 5 mm/s) 
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 500°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,5 mA 
vS: 5 mm/s 
VW: 500°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,3 mA 
vS: 5 mm/s 
VW: 700°C 
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Diese machen deutlich, daß bei Anwendung einer Vorwärmung und 
Schweißgeschwindigkeiten  2 mm/s die Endkrater rissfrei waren. Die einzige Ausnahme 
bildete eine Probe der Legierung GE in der Blechdicke 2,5 mm, die bei mittlerer 
Schweißgeschwindigkeit von 5 mm/s bei 700°C Vorwärmung gefügt wurde (s. Abb. 6.17 
li.). Bei dieser war keine Endkraterrissbildung erkennbar. Da es sich um annähernd 
optimale Parameter handelt, die bei beiden Legierungen vergleichbar sind, ist 
anzunehmen, dass sich das Parameterfenster hier in einem Schwellenbereich befindet, 
in welchem die GE-Legierung gerade eben keine Rissbildung mehr zeigt. Ursächlich 
hierfür ist neben der geringfügig höheren Duktilität der Legierung (vgl. Tab. 3.1) das 
durch die Mikrostruktur bedingte, konträre und sehr komplexe Verhältnis zwischen 
Rissentstehung und –ausbreitung; Mikrostrukturen mit geringerem lamellarem Anteil 
besitzen durch die reduzierten Phasengrenzen eine erhöhte Versetzungsmobilität, die 
einen höheren Widerstand gegen Rissentstehung, nicht jedoch gegen Rissausbreitung 
[4,40,129,130] bewirkt. 
  
Abbildung 6.17: GE Proben mit Vorwärmung von 700°C und vS=5 mm/s, links: GE2,5 mm rechts: 
GE5 mm  
Figure 6.17: GE specimen with PHT of 700°C and vS=5 mm/s, left: GE2,5 mm, right: GE5 mm 
Dieses Verhalten konnte nur bei Blechdicken von 2,5 mm beobachtet werden (vgl. Abb. 
6.17 rechts). In dünnen Blechen können sich Spannungen teilweise durch einen Verzug 
des Bauteiles abbauen, dickere Bleche verhalten sich hier aufgrund des durch eine 
stärkere Dehnungsbehinderung hervorgerufenen mehrachsigen Spannungszustandes oft 
deutlich spröder [66]. Aufgrund der geringen Probenabmessungen konnten hier jedoch 
augenscheinlich keine Verzüge beobachtet werden. 
Die Endkrater bei realen Bauteilen können wie erwähnt vermieden werden, 
beispielsweise durch Auslaufbleche. Das Auftreten der hier beschriebenen 
Endkraterrisse zeigt jedoch, dass trotz hoher Vorwärmung noch hohe Restspannungen 
vorhanden sind, die sich an Stellen mit hoher Spannungskonzentration (Endkrater, 
Kanten oder Dickenänderungen) entladen können.  
UA: 150 kV 
IB: 2,3 mA 
vS: 5 mm/s 
VW: 700°C 
UA: 150 kV 
IB: 4,3 mA 
vS: 5 mm/s 
VW: 700°C 
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Die genaue Vorwärmtemperatur hatte keinen direkten Einfluss auf die 
Endkraterrissbildung, hierfür ist die Schweißgeschwindigkeit, d.h. die direkte Abkühlrate 
nach der schmelzflüssigen Phase, ausschlaggebender, da ein Spannungsabbau 
offensichtlich primär im hohen Temperaturbereich stattfindet. Dies kann durch die extrem 
hohe Übergangstemperatur der verwendeten Legierungen von etwa 750-850°C erklärt 
werden. 
Dennoch konnte durch die rissfreien Nähte empirisch gezeigt werden, dass eine 
erhebliche Reduktion der Spannungen durch die Vorwärmung erzielt werden konnte.  
Um die Auswirkung der Schweißgeschwindigkeit und damit den Einfluss der primären 
Abkühlrate weiter zu analysieren, wurde der Schweißparameterbereich auf 10 mm/s 
erweitert. Bei Versuchen mit Schweißgeschwindigkeiten von 10 mm/s konnten jedoch 
trotz Vorwärmung keine rissfreien Nähte erzielt werden. 
Die Abkühlkurven bei Vorwärmung zeigen neben dem Schweißzyklus mit den klassisch 
hohen Aufheiz- und Abkühlraten auch den Bereich, in dem der Werkstoff auf die 
Vorwärmtemperatur erwärmt wurde (Abb. 6.18).  
 
 
Abbildung 6.18: Temperaturkurven mit Vorwärm- und Schweißzyklus einer GE5 mm, geschweißt bei 
2 mm/s mit Vowärmung von 500°C (oben) und 700°C (unten) 
Figure 6.18: Temperature curves with preheat- and welding-cycle of GE5 mm, welded at 2 mm/s with PHT of 
500°C (top) and 700°C (bottom) 
Zu erkennen ist im Zeitraum von 10-70 s nach Messbeginn die der eigentlichen 
Schweißkurve vorhergehende Vorwärmung, den das gesamte Bauteil durchläuft.  
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Daran schließt sich die Temperaturkurve an der Meßstelle an, die die hohen Aufheiz- 
und Abkühlraten wiedergibt. Nachdem die Vorwärmtemperatur erreicht wurde, sinkt die 
Temperatur während des Anfahrens der Startposition leicht ab. Geringe Unstetigkeiten 
des Temperaturverlaufes im Bereich der Vorwärmung, wie in Abbildung 6.18 unten bei 
etwa 60 s erkennbar, rühren zum einen durch Kontaktprobleme des Thermoelementes 
mit dem Werkstoff her. Zum anderen wurden Aufwärmzyklen kurzfristig wiederholt, um 
die stärkeren Temperaturverluste auszugleichen, die bei einer Aufheizung auf 700°C 
auftraten. Denkbar wären auch mögliche Strahlungseinflüsse des Elektronenstrahles 
bzw. der Rückstreuelektronen oder der entstehenden Röntgenstrahlung, die bei nicht 
adäquat abgeschirmten Messkabeln den Messwert geringfügig beeinflussen können.  
Die Abkühlraten konnten gegenüber den nicht vorgewärmten Proben deutlich verringert 
werden, bei Vorwärmungen von 500°C und 700°C sowie kleinster 
Schweißgeschwindigkeit von 2 mm/s lagen diese bei den 2,5 mm dicken Proben im 
Bereich von 110°C/s - 88°C/s, bei den 5 mm dicken Proben sogar bei nur 45°C/s - 
37°C/s. Damit sind die in Kapitel 2.3 genannten kritischen Abkühlgeschwindigkeiten 
deutlich unterschritten, auch wenn dort, wie erwähnt, andere Randbedingungen bei der 
Ermittlung vorlagen. 
Die Schweißnahtformen der mit Vorwärmung geschweißten Proben zeigten trotz höherer 
Streckenenergie ein vergleichbares Verhalten bezüglich der Änderung von Blechdicke, 
Strahlstrom und Schweißgeschwindigkeit. Der auffälligste Unterschied zu den nicht 
vorgewärmten Proben war der gleichmäßigere Übergang vom Nagelkopf zum 
Kapillarbereich, gerade bei niedrigen Schweißgeschwindigkeiten.  
Generell veränderte sich die Nahtform mit sinkender Abkühlrate zu annähernd V-
förmigen Querschnitten, wie sie bspw. bei WIG-Nähten beobachtet werden können. Der 
obere Bereich der Naht zeigte mit abnehmender Schweißgeschwindigkeit einen steteren 
Übergang zum Kapillarbereich der Naht. Abbildung 6.19 zeigt die Ausbildung der Naht 
bei Proben der Legierung GE in 2,5 mm Dicke, die bei Vorwärmung von 500-700°C 
geschweißt wurden. 
 
Abbildung 6.19: Nahtquerschliffe GE2,5mm-Proben mit Vorwärmung, links: VW 500°C bei vS=5 mm/s, 
mitte:  VW 500°C bei vS=2 mm/s, rechts: VW 700°C bei vS=2 mm/s (SL gestrichelt) 
Figure 6.19: Macrosections of GE2,5mm specimens welded with PHT, left: PHT 500°C at vW=5 mm/s, 
center:  PHT 500°C at vW=2 mm/s, right: PHT 700 °C at vW=2 mm/s (fl dashed) 
UA:  150 kV 
IB:  2,5 mA 
vS:  5 mm/s 
VW: 500 °C 
UA:  150 kV 
IB:  2,1 mA 
vS:  2 mm/s 
VW: 700 °C 
UA:  150 kV 
IB:  2,2mA 
vS:  2 mm/s 
VW: 500 °C 
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Bei höchsten Vorwärmtemperaturen von 700°C verbreiterte sich die Nahtoberraupe im 
Vergleich zum Kapillarbereich dann wieder erheblich, der Übergang vom Nagelkopf zum 
Kapillarbereich wurde wieder deutlicher (Abb. 6.19 rechts sowie 7.4). Die relativ geringe 
Wärmeleitfähigkeit [4] erhöht sich jedoch stark bei hohen Temperaturen [127,128]. 
Hierdurch wird der obere Teil der Schweißnaht, der sich hauptsächlich durch 
Wärmeleitung ausbildet, stärker beeinflusst als die übrige Naht (vgl. Kap. 2.1). Ein 
ähnliches Verhalten zeigen auch einige hochtemperaturfeste Nickel-Basis 
Superlegierungen. Ein solches Werkstoffverhalten wirkt sich positiv auf eine 
Wärmeableitung im Betrieb aus. 
Die Proben der Legierung V5 zeigten bei Blechen bis 2,5 mm Dicke eine ähnliche 
Ausbildung der eigentlichen Schweißnaht, die WEZ war jedoch gerade bei hohen 
Vorwärmungen und niedrigen bis mittleren Schweißgeschwindigkeiten deutlich breiter als 
im Falle der GE Legierungen. Stellenweise übertraf die Breite der WEZ die der 
eigentlichen Schweißnaht um 15 %. Zudem war die Schmelzlinie nicht mehr klar 
definierbar, der Übergang von der WEZ in die Schweißnaht war diffuser (Abb. 6.20).  
 
Abbildung 6.20: Breite WEZ, Nahtquerschliffe V52,5mm–Proben mit Vorwärmung von 700°C,                  
links: vS= 5 mm/s, rechts: vS= 2 mm/s (SL gestrichelt) 
Figure 6.20: Wide HAZ, macrosections of V52,5mm specimens welded with PHT of 700°C, left: vW=5 mm/s,       
right: vW=2 mm/s (fl dashed) 
Dies liegt an der beschriebenen Auflösung des Grundwerkstoffgefüges im direkt an die 
Schmelzlinie angrenzenden Bereich (vgl. Kap. 7). Der äußere Rand der erkennbaren 
WEZ führte hier annähernd linear zur Schweißwurzel, die Breite der WEZ veränderte 
sich somit verglichen mit der Naht respektive Schmelzlinie. Mit niedrigeren 
Schweißgeschwindigkeiten verbreiterte sich die WEZ dann weiter zunehmend.  
Im Blechdickenbereich von 5 mm war die Ausbildung eines flachen Nagelkopfes bei 
beiden Legierungen deutlicher (Abb. 6.21), hierfür ist der höhere Kapillaranteil bei 
tieferen Nähten ursächlich.  
UA:  150 kV 
IB:  2,1 mA 
vS:  2 mm/s 
VW: 700 °C 
UA:  150 kV 
IB:  2,3 mA 
vS:  5 mm/s 
VW: 700 °C 
58   
Die WEZ der dickeren V5-Proben war gegenüber der Schweißnaht ähnlich schlecht 
abzugrenzen, ihre Breite war bei Vorwärmungen von 500°C zudem deutlich geringer als 
bei höherer Vorwärmtemperatur.  
Demgegenüber verhielten sich die Proben der GE-Legierung hier analog zu den 2,5 mm 
dicken Proben, die WEZ war hier auch bei höchster Vorwärmung und niedriger 
Schweißgeschwindigkeit (Abb. 6.21 re.) im Makroschliff nur schwer zu differenzieren. 
Damit ist ein deutlicher Einfluss der Legierung auf die Ausbildung und Abgrenzung der 
WEZ zu erkennen. Egry et al. [127] und Lundström [128] haben einen deutlichen Einfluss 
unterschiedlicher Legierungen auf die thermo-physikalischen Eigenschaften wie bspw. 
Wärmeleitung und Wärmekapazität durch unterschiedliche Legierungs- und 
Gefügeanteile bestätigt. Da die Ausbildung der WEZ bzw. Umwandlung des 
grundwerkstoffseitigen Gefüges durch diese Eigenschaften stark beeinflusst wird, 
können weitere Untersuchungen, bspw. in einem Gleeble-Simulator, Auskunft über das 
Ausmaß dieser Beeinflussung geben. 
  
Abbildung 6.21: Nahtquerschliffe 5 mm dicker Proben mit Vorwärmung, links: V5-Probe mit VW 
500°C und vS=2 mm/s, rechts: GE-Probe mit VW 700°C und vS=2 mm/s (SL gestrichelt) 
Figure 6.21: Macrosections of specimens with thickness of 5 mm welded with PHT, left: V5 with PHT 500°C 
at vW=2 mm/s, GE with PHT 700°C at vW=2 mm/s (fl dashed) 
Die Nahtwurzeln beider Legierungen zeigten jedoch nicht die für geringe 
Schweißgeschwindigkeiten typische Verdickung. Der beschriebene Wärmestau bei 
Schweißgeschwindigkeiten von 1 mm/s (vgl. Abb. 6.11) liegt hier anscheinend noch 
geringfügig unterhalb des dafür notwendigen Schwellenverhältnisses von 
Wärmeeinbringung zu Wärme(ab)leitung und -kapazität.  
Angefertigte Röntgenaufnahmen von augenscheinlich rissfreien Proben, welche sowohl 
mit als auch ohne Vorwärmung geschweißt wurden, waren unauffällig (Abb. 6.22). Es 
wurden entsprechend der angelegten Auflösung keine Anzeigen gefunden. 
Vergleichende Farbeindringprüfungen bestätigten die Beobachtungen. Diese Proben 
werden somit als rissfrei betrachtet und kommen für eine Untersuchung der mechanisch-
technologischen Eigenschaften infrage. 
 
UA:  150 kV 
IB:  4,1 mA 
vS:  2 mm/s 
VW: 500 °C 
UA:  150 kV 
IB:  3,9 mA 
vS:  2 mm/s 
VW: 700 °C 
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Abbildung 6.22: Röntgenaufnahmen einer GE2,5mm Probe (li.: VW 500°C bei vS=2 mm/s) und einer 
V52,5mm Probe (re.: VW 500°C bei vS=2 mm/s) 
Figure 6.22: Radiography of GE2,5mm specimen (left:PHT 500°C at vW=2 mm/s) and V52,5mm specimen 
(right: PHT 500°C at vW=2 mm/s) 
6.3 Elektronenstrahlschweißen mit Mehrbadtechnik - Untersuchungen des 
Einflusses von Modulationsformen  
Das Oszillieren oder Pendeln des Elektronenstrahles beim Schweißen wird primär zur 
Vergrößerung der Dampfkapillare genutzt (s. Kap. 2.1), wodurch sich Vorteile hinsichtlich 
der Prozessstabilität ergeben. Bei zumeist kreisförmiger Pendelung mit angepasster 
Pendelfrequenz werden bei vielen Werkstoffen durch das mechanische „Rühren“ in der 
Schmelze ein stabileres Schmelzbad und ein besseres Fließverhalten festgestellt. Dies 
wirkt sich günstig auf die Erstarrungsmorphologie der Schweißraupe aus. Durch die 
Pendelung lassen sich auch höhere Einschweißtiefen bei gleichzeitig besserer 
Entgasung erzielen.  
Die periodisch auftretende Erwärmung während der Pendelung minimiert auch die Zeit 
der lokalen Überhitzung, womit der Werkstoff lokal einer geringeren Wärmebeeinflussung 
ausgesetzt ist. Dies macht man sich beispielsweise beim Fügen von 
Werkstoffkombinationen zunutze, hier wird durch kürzere Zeitintervalle die Gefahr der 
diffusionsgesteuerten intermetallischen Phasenbildung minimiert.  
Durch das mehrfache Überstreichen derselben Stelle des Schmelzkanals ist aber auch 
ein geringfügig größerer Energieeintrag in die gesamte Probe erforderlich. Um die 
Dampfkapillare offen und den Schmelzmantel in einem nun größeren Bereich flüssig zu 
halten, muss der Werkstoff immer wieder neu verdampft werden. Hierdurch kommt es 
dann zu einem vergrößerten Schweißbad bzw. WEZ mit entsprechend größerer 
Wärmeableitung. Die hierzu notwendige Erhöhung der Strahlenergie betrug etwa 7-9 %, 
abhängig von der Pendelfrequenz und Bauteildicke. 
Der insgesamt größere erwärmte Bereich führt im Allgemeinen jedoch auch zu zu einem 
geringeren Wärmegradienten zwischen Schmelzbereich und Grundwerkstoff und damit 
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zur Verringerung der Abkühlgeschwindigkeit. Dies wirkt sich positiv auf 
Schweißnahteigenspannungen aus. 
Mithilfe einer Pendelung kann die örtliche Abkühlrate somit gesteuert werden. Durch 
Ablenkverstärkung in die Schweißrichtung kann eine elliptische Pendelform erzeugt 
werden, durch die der Elektronenstrahl eine längere Interaktionszeit mit dem Werkstoff 
aufweist und die oben genannten Effekte noch verstärken kann. Die Proben wurden 
anfangs nicht vorgewärmt, da der grundlegende Einfluss der verminderten lokalen 
Abkühlung untersucht werden sollte. Es wurden nur Schweißgeschwindigkeiten von 
2 mm/s untersucht, da diese eine gute Vergleichsmöglichkeit mit bereits untersuchten 
Proben mit und ohne Vorwärmung boten und so den experimentellen Aufwand 
verringerten.  
Die Anwendung einer Pendelung beim Schweißen von Titanaluminiden zeigte jedoch 
sowohl bei kreisförmiger als auch elliptischer Pendelung (Abb. 6.23) eine deutliche 
Verschlechterung des Nahtbildes bei V5 und GE gleichermassen. 
 
Abbildung 6.23: Pendelfiguren Kreis und Ellipse                
Figure 6.23: Oscillation Beam figures Circle and Ellipse 
Sowohl im Schweißgut als auch in der Wärmeeinflusszone traten grundsätzlich weniger 
Risse auf, als in vergleichbaren Proben ohne Vorwärmung. Diese Risse traten bei 
Blechdicken von 2,5 mm vornehmlich im Anfangs- und Endbereich der Naht auf, bei 
5 mm dicken Proben vereinzelt auch im übrigen Schweißnahtbereich. Die Rissanzahl lag 
bei bis zu 5 Rissen pro Probe, wobei dickere Proben generell mehr Risse aufwiesen. 
Rissfrei war jedoch keine Probe. Auch nachträglich applizierte Vorwärmungen bis zu 
700°C zeigten keinen positiven Einfluss auf die Rissreduzierung.   
Unabhängig vom Material, der Probendicke oder einer Vorwärmung zeigten alle Proben, 
die mit Pendelung geschweißt wurden, deutliche Randkerben bei Pendelfrequenzen von 
500-1000 Hz (Abb. 6.24). Diese Randkerben bildeten sich unregelmäßig aus und waren 
somit nicht reproduzierbar. Die Schuppung der Oberraupen war ebenfalls nicht 
gleichmäßig, was auf eine instabile Erstarrung der Schmelze schließen lässt.  
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Abbildung 6.24: Ober- und Unterraupen bei gependeltem Strahl, li. elliptische Pendelung ohne 
Vorwärmung, re. kreisförmige Pendelung bei Vorwärmung von 500°C, Detail: Nahaufnahme 
unregelmäßiger Oberraupenausbildung bei hoher Pendelfrequenz 
Figure 6.24: Upper ans lower seam at beam oszillation, left: elliptical oszillation without PHT, right: circular 
oszilation with PHT of 500°C, detail: close-up view of irregular upper seam formation at high oszillation 
frequencies 
Eine Reduzierung der Pendelfrequenz auf 100 Hz führte zwar zu einer glatteren 
Oberraupe, diese zeigte jedoch ebenfalls eine Randkerbenbildung. Eine Rissbildung 
konnte weiterhin beobachtet werden (Abb. 6.25). Nähte bei 5 mm dicken Proben zeigten 
aufgrund des höheren Wärmeeintrages eine geringfügig glattere Oberraupe mit feinerer 
Schuppung.  
 
Abbildung 6.25: Oberraupen GE bei geringer Pendelfrequenz, li.: 2,5 mm, re.: 5 mm  
Figure 6.25: Upper seam GE at lower oszillation frequency, left 2,5 mm, right 5 mm 
Querschliffe zeigten den Grund für die unregelmäßige Nahtausbildung bei Anwendung 
einer Pendelung. Bei den untersuchten Proben mit Pendelung konnten Unterwölbungen 
der Ober- und Unterraupe sowie Randkerben beobachtet werden. In allen untersuchten 
Proben konnte zudem eine mehr oder weniger ausgeprägte Porenbildung beobachtet 
werden (Abb. 6.26). 
UA: 150 kV 
IB: 2,5 mA 
vS: 2 mm/s 
VW:   - 
f: 750 Hz 
UA: 150 kV 
IB: 2,5 mA 
vS: 2 mm/s 
f: 100 Hz 
UA: 150 kV 
IB: 2,3 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700 °C 
f: 750 Hz 
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Abbildung 6.26: Mit Strahlpendelung geschweißte Probe, Porenbildung an der Schmelzlinie (SL 
gestrichelt) 
Figure 6.26: Specimen welded with beam oszillation, pore formation at fusion line (fl dashed) 
Diese Poren traten primär an der Schmelzlinie, aber auch willkürlich im Schmelzgut 
verteilt auf. Die Größe der Poren war beträchtlich, sie lag im Bereich von 50 – 200 µm, 
teilweise wurde Porencluster beobachtet (Abb. 6.26).  
Diese Porenbildung wird anscheinend durch die Vergrößerung der Dampfkapillare, durch 
die es zu einer größeren Materialbeeinflussung kommt, beeinflusst. Die lokale 
Überhitzung erstreckt sich beim Pendeln des Elektronenstrahles über einen größeren 
Bereich, da die Dampfkapillare erweitert wird, der Anteil der vergrößerten Dampfkapillare 
am aufgeschmolzenen Bereich ist zudem prozentual größer als ohne Pendelung. Beim 
Dickblechschweißen ist dieser Effekt erwünscht, um die Kräfte in der Dampfkapillare 
auszugleichen, hier führt er jedoch dazu, dass ein größerer Teil des Materials verdampft 
wird. Dies kann zu einem lokal instabilen Prozess führen, der eine Porenbildung 
begünstigt. Das Auftreten der Poren an der Schmelzlinie sowie im schmelzliniennahen 
Bereich der WEZ kann an dieser Stelle nicht vollständig beantwortet werden. Mögliche 
Einflussfaktoren sind jedoch eine unzureichend gehipte Probe, wodurch Poren oder 
gelöste Gase im Grundwerkstoff verblieben sind. Wahrscheinlich ist auch ein 
metallurgischer Einfluss, vorrangig des hohen Aluminiumgehaltes. Einerseits neigen Al-
Legierungen bspw. durch die stark sinkende Löslichkeit für Gase bei der Erstarrung zur 
Porenbildung [66]. Andererseits bedingt der hohe Legierungsgehalt bei intermetallischen 
γ-Titanaluminiden ein deutlich reduziertes Erstarrungsintervall (s. Abb. 1.2), welches 
durch die hochfrequenten Aufschmelz- und Erstarrungsvorgänge beim Oszillieren des 
Strahles kontinuierlich durchlaufen wird und so zur Prozessinstabilität beiträgt. Der 
Porenentgasung steht dort somit weniger Zeit zur Verfügung. 
Eine reine Strahlpendelung ist daher unter den genannten Randbedingungen nicht zum 
Schweißen dieser Werkstoffe geeignet.  
 
 
 
  
UA: 150 kV 
IB: 2,5 mA 
vS: 2 mm/s 
f: 750 Hz 
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6.4  Zwischenfazit 
Die Schweißversuche an Proben der Legierung GE und V5 ohne Vorwärmung zeigen bei 
Schweißgeschwindigkeiten von 2-10 mm/s feine, aber deutliche Rissbildungen quer zur 
Naht sowie im Endkrater. Diese führen teilweise bis zur Werkstücktrennung. Ein 
deutlicher Zusammenhang zwischen Schweißgeschwindigkeit und Rissanzahl kann in 
diesem Schweißgeschwindigkeitsbereich nicht festgestellt werden. Beide Legierungen 
zeigen aufgrund ihrer hohen Sprödigkeit eine willkürliche Rissbildung. Das 
Nahtaussehen der Ober- und Unterraupe lässt jedoch nicht auf sonstige Ungänzen 
schließen, so war die Schuppung gleichmäßig und flach. Die Grundwerkstoffe Titan und 
Aluminium zeigen beim Elektronenstrahlschweißen ebenfalls die Neigung zu feiner 
Schuppung, vorrangig durch ihre niedrigviskose Schmelze bedingt. Die Nahtform zeigt im 
Querschliff einen typischen Nagelkopf, der bei dickeren Proben ausgeprägter ist. 
Bei weiterer Reduktion der Schweißgeschwindigkeit auf 1 mm/s können beide 
Legierungen rissfrei gefügt werden. Die Nahtraupen sind deutlich breiter, die Endkrater 
durch das größere schmelzflüssige Volumen zwar ausgeprägter, jedoch ebenfalls rissfrei. 
Die Nahtoberraupen sind deutlich flacher, der Nahtwurzelbereich neigt zur Verbreiterung.  
Die WEZ sind überproportional groß, was sich günstig auf die Spannungsverläufe der 
Schweißeigenspannungen auswirken kann. 
Die Vorwärmung durch einen defokussierten und abgelenkten Elektronenstrahl ist 
geeignet, um die Proben gleichmäßig und annähernd konstant auf die benötigte 
Vorwärmung zu bringen, ab 750°C werden die Wärmeverluste jedoch deutlicher und 
damit schwieriger zu kompensieren, weshalb die maximale Vorwärmung auf 700°C 
eingestellt wurde. Das Verfahren kann bei modernen Elektronenstrahlschweißanlagen 
mit Strahlsteuerung ohne Zusatzkosten oder technischen Aufwand einfach realisiert 
werden. Durch die hochgenaue Energieeinbringung eignet es sich deshalb gut für den 
industriellen Einsatz.  
Temperaturmessungen zeigen eine deutliche Verringerung der Abkühlraten bei 
vorgewärmten Proben, die aufgrund unterschiedlicher Messmethoden und 
Randbedingungen jedoch nur ansatzweise mit den in der Literatur genannten verglichen 
werden können. Ab einer Vorwärmung von 500°C können so rissfreie Nähte in 2,5 mm 
und 5 mm dicken Proben beider Legierungen erzielt werden, bei 
Schweißgeschwindigkeiten von 5 mm/s und höher tritt jedoch eine starke Rissbildung im 
Endkrater auf. Dieses Phänomen tritt auch bei höchster Vorwärmung auf 700°C auf, 
lediglich eine Probe der 2,5 mm dicken Legierung GE zeigt hier ab 700°C Vorwärmung 
eine vollständige Rissfreiheit. Dies wird auf geringere Eigenspannungen zurückgeführt, 
die sich aufgrund der geringfügig höheren Duktilität im Vergleich zur V5-Legierung 
ergeben.  
Ab Schweißgeschwindigkeiten von  2 mm/s ist keine Rissbildung bei vorgewärmten 
Proben mehr festzustellen. 
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Die Oberraupen beider Legierungen zeigen leichte Randüberhöhungen, die jedoch 
toleriert werden können. Die Nahtmitte war bei den vorgewärmten Proben durch den 
Wärmevorlauf und –stau breiter ausgeprägt, was sich bei realen Bauteilen 
geometriebedingt ausgleicht.  
Die Querschliffe zeigen im mittleren Schweißgeschwindigkeitsbereich trotz Vorwärmung 
nur geringfügig breitere Nähte sowie WEZ, der Übergang zwischen Nagelkopf und 
Kapillarbereich ist jedoch gleichmäßiger ausgebildet. 
Erst bei höchster Vorwärmung von 700°C und gleichzeitig niedriger 
Schweißgeschwindigkeit von 2 mm/s wird die Oberraupe wieder überproportional breiter, 
was auf eine erhöhte Wärmeleitung bei hohen Werkstofftemperaturen zurückzuführen ist.  
Bezüglich der Nahtausbildung sind keine Unterschiede zwischen den beiden 
untersuchten Legierungen zu erkennen. Die unterschiedlich breiten WEZ sind auf die 
unterschiedlichen Temperaturen der Phasenbereiche und Erstarrungspfade der beiden 
Umwandlungsgefüge zurückzuführen. 
Bei Anwendung einer Strahlpendelung kommt es zu einer deutlichen Verschlechterung 
der Nahtausbildung, die Oberraupe zeigt eine ungleichmäßig ausgebildete Schuppung 
und deutliche Randkerben. Niedrigere Pendelfrequenzen verringern diesen Effekt, 
können ihn jedoch nicht vollständig vermeiden. Eine rissfreie Naht ließ sich auch trotz 
nachträglich applizierter Vorwärmung nicht realisieren.  
Im Querschliff zeigen die Schweißnähte beider Legierungen eine deutliche Porenbildung. 
Deren Ursache konnte nicht vollständig geklärt werden, es wird jedoch angenommen, 
dass der hohe Aluminiumgehalt der Legierung die Gaslöslichkeit beeinflusst.  Zudem 
können durch das geringe Erstarrungsintervall die Abkühlvorgänge während der 
Strahloszillation eine Prozessinstabilität bedingen, die die Zeit zur Porenentgasung 
reduziert. Eine erhöhte Porenbildung bei der höher Al-haltigen Legierung GE kann nicht 
festgestellt werden, jedoch wurden hierzu keine vergleichenden Untersuchungsreihen 
durchgeführt. Die hier ebenfalls beobachtete Abreicherung von Aluminium (vgl. Kap. 
7.1.3 und 7.1.6) kann gegenwärtig nicht in Zusammenhang mit der Porenbildung 
gebracht werden. 
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7 Metallographische Analyse und Bewertung der Schweißproben  
7.1 Analyse und Bewertung der elektronenstrahlgeschweißten TiAl-Legierungen 
7.1.1 Härtewerte der V5-Proben ohne Vorwärmung 
Die Härtewerte aller Schweißnähte, die ohne eine Vorwärmung geschweißt wurden, 
waren unabhängig von der Schweißgeschwindigkeit stark erhöht. Bei 
Grundwerkstoffhärten von ca. 350 – 380 HV1 war ein Härteanstieg auf über 500 HV1 im 
Gefüge der Schweißnaht zu beobachten. Abbildung 7.1 zeigt dies für die 2,5 mm dicken 
Proben, Abbildung 7.2 exemplarisch für die 5 mm dicken Proben.   
Bei Proben der Dicke 2,5 mm konnte, trotz deutlicher Reduzierung der 
Schweißgeschwindigkeit um bis zu 90 %, keine eindeutige Härtereduktion beobachtet 
werden. Dieses ansonsten typische Verhalten kann beispielsweise bei niedriglegierten 
Stahlwerkstoffen beobachtet werden, dort führen eine entsprechende Gefügeentwicklung 
und geringere Gitterspannungen zu deutlicher Reduktion der Härte in der Schweißnaht 
sowie WEZ.  
Der hier aufgehärtete Bereich verbreiterte sich vielmehr mit sinkender 
Schweißgeschwindigkeit, einhergehend mit einer Verbreiterung der WEZ. Der Bereich 
der WEZ war somit ebenfalls deutlich aufgehärtet, die mit 1 und 2 mm/s geschweißten 
Proben machen dies deutlich. Hier ist die WEZ im Vergleich zur Schmelzzone deutlich 
breiter als bei den mit 5 oder 10 mm/s geschweißten Proben. Die Härtewerte sind 
vergleichbar mit denen in der eigentlichen Schweißnaht. Der Gradient der 
Härtesteigerung wird mit sinkender Schweißgeschwindigkeit jedoch geringer, d.h. die 
Härteübergänge zeigen einen flacheren Verlauf. Damit kann ein Teil der durch die 
Härtesprünge entstehenden metallurgischen Kerbwirkung reduziert werden. Auffallend ist 
die bei Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s niedrigste Maximalhärte, die bei 1 mm/s 
wieder leicht ansteigt. In Abbildung 7.1 d) ist bei der mit 1 mm/s geschweißten Probe zu 
erkennen, dass die Härtewerte in der Mitte der Schweißnaht gegenüber den 
angrenzenden Bereichen der WEZ mit hoher Härte („Härteflanken“) um ca. 50 HV1 
geringer sind, hier kommt es möglicherweise zu einer, durch die geringere 
Abkühlgeschwindigkeit im Kern der Schweißnaht bedingten, veränderten 
Gefügeentwicklung, die eine geringere Härtesteigerung bewirkt.  
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Abbildung 7.1: Querschliff und Härte der ohne Vorwärmung elektronenstrahlgeschweißten Nähte 
(V52,5 mm), von oben nach unten: a) vS=10 mm/s, b) vS=5 mm/s, c) vS=2 mm/s, d) vS=1 mm/s, 
erkennbare Rissbildung bei vS=10 mm/s, untypisch lateraler Verlauf 
Figure 7.1: Macrosection and hardness of electron beam welded seams (V52,5 mm) without PHT, top down: 
a) vW=10 mm/s, b) vW=5 mm/s, c) vW=2 mm/s, d) vW=1 mm/s, noticeable crack formation at vW=10 mm/s, 
untypical lateral progressing 
Die 5 mm dicken Proben zeigten ein prinzipiell ähnliches Verhalten. Die maximalen 
Härtewerte lagen jedoch um ca. 30 HV1 über den Werten der dünnen Bleche. Die bei den 
a) 
b) 
c) 
d) 
UA: 150 kV   IB: 3,4 mA   vS: 10 mm/s 
1000µm 
UA: 150 kV   IB: 2,4 mA   vS: 2 mm/s 
1000µm 
UA: 150 kV   IB: 2 mA   vS: 1 mm/s 1000µm 
UA: 150 kV   IB: 3 mA   vS: 5 mm/s 1000µm 
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dicken Blechen größere Breite der WEZ bedingte darüberhinaus auch eine breitere 
aufgehärtete Zone (Abb. 7.2). Die Breite dieser Zone betrug bei geringster 
Schweißgeschwindigkeit von 1 mm/s bis zu maximal 7,2 mm, bei höchster 
Schweißgeschwindigkeit von 10 mm/s nur etwa 2 mm.  
   
 
Abbildung 7.2: Querschliffe und Härte der ohne Vorwärmung elektronenstrahlgeschweißten Nähte 
(V55mm), o.: vS=1 mm/s, u.: vS=10 mm/s 
Figure 7.2: Macrosection and hardness of electron beam welded seams (V55mm) without PHT, top: 
vW=1 mm/s, bottom: vW=10 mm/s  
Die Härte in der Schweißnahtmitte der mit geringer Geschwindigkeit geschweißten 
Proben war ebenfalls auf etwa 450 HV1 reduziert. Bedingt durch eine höhere 
Maximalhärte der 5 mm dicken Proben ergaben sich daher mit etwa 100 HV1 deutlich 
größere Härtedifferenzen zwischen Schweißnahtmitte und Härteflanken. 
7.1.2 Härtewerte der V5-Proben mit Vorwärmung 
Das Erscheinungsbild im Querschliff der mit Vorwärmung von 500 und 700°C 
geschweißten Nähte unterschied sich in Nahtform und Breite nicht wesentlich von den 
nicht vorgewärmten Proben (Abb. 7.3-7.4), der Gradient der Härtesteigerung vom 
unbeeinflussten Grundwerkstoff in die WEZ war bei allen Vorwärmungen ebenfalls hoch. 
Mit sinkender Abkühlgeschwindigkeit verlief der Gradient jedoch flacher.  
Die maximalen Härtewerte zeigten jedoch trotz der Vorwärmung keine Reduzierung 
gegenüber den nicht vorgewärmten Proben, teilweise wurden bei vergleichbaren 
Schweißgeschwindigkeiten sogar um 20-30 HV1 höhere Werte gemessen (vgl. Abb. 7.3 
und Abb. 7.1). Zudem hatte sich auch hier der aufgehärtete Bereich zusammen mit der 
UA: 150 kV 
IB: 6,4 mA 
vS: 10 mm/s 
UA: 150 kV 
IB: 4,2 mA 
vS: 1 mm/s 1000µm 
1000µm 
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WEZ verbreitert. Die Härte im mittleren Bereich der Schweißnaht war ebenfalls 
gegenüber den nicht vorgewärmten Proben verringert, bei Vorwärmung allerdings bereits 
erkennbar ab Schweißgeschwindigkeiten von 5 mm/s. Ab 2 mm/s verringerte sich die 
Härte in der Schweißnahtmitte dann deutlich auf etwa 420 HV1, die Flankenhärte zeigte 
keine Veränderung.  
 
 
Abbildung 7.3: Querschliffe und Härte der mit Vorwärmung von 500°C 
elektronenstrahlgeschweißten Nähte (V52,5mm), o.: vS=5 mm/s, u.: vS=2 mm/s 
Figure 7.3: Macrosection and hardness of electron beam welded seams (V52,5mm) with PHT of 500°C, top: 
vW=5 mm/s, bottom: vW=2 mm/s 
Bei einer Vorwärmung von 700°C und gleichzeitig niedriger Schweißgeschwindigkeit war 
die Härtedifferenz zwischen Nahtmitte und Nahtflanke geringer (Abb. 7.4), die 
Härtereduzierung war deshalb subjektiv geringer. 
  
Abbildung 7.4: Querschliff und Härte einer mit Vorwärmung von 700°C 
elektronenstrahlgeschweißten Naht (V52,5mm) bei vS=2 mm/s 
Figure 7.4: Macrosection and hardness of electron beam welded seams (V52,5mm) with PHT of 700°C, 
vW=2 mm/s 
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 500°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,5 mA 
vS: 5 mm/s 
VW: 500°C 1000µm 
1000µm 
1000µm 
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Bei Probendicken von 5 mm zeigten sich vergleichbare Ergebnisse hinsichtlich der 
Härtesteigerung und Breite der WEZ sowie der Härte in der Schweißnaht. 
Die Nahtform zeigte ein erwartet unterschiedliches Erscheinungsbild, so war 
beispielsweise der Kapillarbereich deutlicher ausgeprägt. Da die WEZ jedoch prozentual 
schmaler war als bei dünnen Proben, zeigte der Bereich der Aufhärtung eine 
betragsmäßig ähnliche Ausdehnung (vgl. Abb. 7.4 und Abb. 7.5). 
  
Abbildung 7.5: Querschliff und Härte der mit Vorwärmung von 700°C elektronenstrahlgeschweißten 
Naht (V55mm) bei vS=2 mm/s 
Figure 7.5: Macrosection and hardness of electron beam welded seam (V55mm) with PHT of 700°C, 
vW=2 mm/s 
Die beobachteten Härterückgänge in der Schweißnahtmitte werden offenbar durch die 
bei langsamerer Abkühlung geringeren Gitterspannungen bestimmt, möglich sind auch 
andere Umwandlungsgefüge bzw. Phasenbildungen. Diese Effekte wären bei höherer 
Vorwärmung und niedrigerer Schweißgeschwindigkeit umso deutlicher. Die 
Abkühlbedingungen in der Schweißnahtmitte, die zuletzt vollständig erstarrt, haben auf 
das gerade bei TiAl entstehende komplexe Gefüge einen besonders großen Einfluss. 
Der Einfluss der in der Literatur erwähnten Bildung von unterkühltem β (engl: retained β), 
das eine geringere Härte besitzt, sich aber nur unter speziellen Bedingungen wie 
veränderten Al-Gehalten formt [4], wird ausgeschlossen, da es sich hier eher auflösen 
bzw. umwandeln würde. Die primäre Bildung von β könnte jedoch durch die Größe der 
Dendriten Einfluss auf die Härte haben. Zudem würde eine verzögerte oder teilweise 
peritektische α-Umwandlung oder Ordnung wahrscheinlicher. 
Da der Härterückgang nicht im gesamten wärmebeeinflussten Bereich zu beobachten 
war, ist auch eine aktive Härtesteigerung in den angrenzenden Bereichen 
(„Härteflanken“) denkbar, die zum einen auf die Bildung oder Koagulation von 
Ausscheidungen wie beispielsweise TiB2 zurückzuführen wäre. Diese Ausscheidungen 
entstehen diffusionsgesteuert und hätten bei langsamerer Abkühlung mehr Zeit, sich zu 
bilden. Zum anderen findet hier, wie im nachfolgenden Kapitel erwähnt, eine 
hochkomplexe Gefügeumwandlung mit der Ausbildung unterschiedlicher Zonen statt, in 
denen sich Versetzungen aufstauen können, da unterschiedliche Gleitsysteme auftreten.     
UA: 150 kV 
IB: 3,9 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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Die mit Pendelung geschweißten Proben zeigten keine befriedigenden Ergebnisse 
hinsichtlich der Schweißnahtausbildung, der obere Bereich der Schweißnaht zeigte 
zudem eine durch die Pendelung hervorgerufene deutliche Verbreiterung gerade im 
Übergang zum Kapillarbereich. Die Härtewerte bewegten sich aber auf ähnlichem Niveau 
wie die ohne Pendelung geschweißte Proben mit und ohne Vorwärmung. Auch hier war 
eine Härtesteigerung der WEZ mit vergleichbarer Härtereduktion in der Schweißnahtmitte 
zu beobachten. 
Die Untersuchungen zeigen, dass mit geringerer Abkühlgeschwindigkeit kein eindeutiger 
Rückgang der Aufhärtung in der Schweißnaht stattgefunden hat. Mit weiter abnehmender 
Abkühlung bei maximaler Vorwärmung oder minimaler Schweißgeschwindigkeit ist zwar 
eine Härtereduktion in der Schweißnahtmitte zu beobachten, die Härtemaxima, die 
zumeist im Bereich der WEZ liegen (Härteflanken), zeigen jedoch keine Anzeichen einer 
Härterreduktion. 
Mit zunehmendem Energieeintrag, in der Regel bei langsamer Abkühlung, verbreiterte 
sich vielmehr die aufgehärtete Zone deutlich einhergehend mit der WEZ. Die maximalen 
Härtewerte bei mit Vorwärmung geschweißten Proben liegen teilweise sogar um ca. 20-
30 HV1 höher als bei vergleichbaren Proben ohne Vorwärmung.  
Da diese Proben jedoch annähernd rissfrei waren, hat die hierdurch erzielte 
Spannungsreduktion einen wesentlichen Einfluss. Die während der Erstarrung 
entstehenden Phasen und Gefüge müssen damit einen komplexeren Einfluss haben. 
7.1.3 Gefügeausbildung V5 
Nach dem Schweißvorgang ist der Vergleich der entstandenen Gefüge sowohl der 
rissfreien als auch der rissbehafteten Nähte von entscheidendem Interesse, da sie 
Aufschluss geben über die direkte Verwendbarkeit elektronenstrahlgeschweißter 
Titanaluminide. So wird beispielsweise bei Legierungen mit hohem Al-Gehalt eine 
Erstarrung über die Beta-Phase als vorteilhaft angesehen, da sie das weitere 
Kornwachstum behindern kann [86]. Dies ist bei einer nachgelagerten 
Wärmebehandlung wichtig, um die Korn- bzw. die Koloniegröße zu begrenzen. Zudem 
kann eine primär β-peritektisch erstarrte Legierung Spannungen im oberen 
Temperaturbereich besser ausgleichen bzw. abbauen, ein zu hoher Anteil der α/α2-
Phase könnte durch die höhere Sprödheit in Verbindung mit Temperaturwechseln zur 
erhöhten Rissbildung führen. 
Genaue Vorhersagen des entstehenden Gefüges sind aufgrund des eng begrenzten 
Konzentrationsbereiches der Grundwerkstoffe sowie vieler Phasenübergänge in diesem 
Bereich (Abb. 7.6) schwierig.  
Dies ist auch durch die beim Schweißen enstehende Solidusverschleppung bedingt, 
wobei durch Unterkühlungen der Phasenübergang verschoben werden kann, gerade 
beim Elektronenstrahlschweißen mit den hier üblichen höchsten Abkühlraten.  
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Die Abkühlraten beim Schweißen decken sich also nicht mit den theoretisch unendlich 
langsamen Abkühlraten der Phasendiagramme.   
 
 
Abbildung 7.6: Isokonzentrationsschnitte mit theoretischen Erstarrungspfaden im Al-
Gehaltsbereich der beiden Legierungen GE (li.) und V5 (re.) nach Witusiewicz [98] 
Figure 7.6: Isoconcentration section with theoretical solidification paths in Al-concentration range of alloys 
GE (left) and V5 (right) according Witusiewicz [98] 
Die erwarteten Phasenübergänge der beiden Legierungen verlaufen entlang der beiden 
grau markierten Zusammensetzungen in Abbildung 7.6 bei etwa 45,5 at%Al und 
48 at%Al. Die möglichen Phasenübergänge lauten für die V5-Legierung: 
L   >   β + L   >   (β + α)  oder   (β  >  β + α)2   >   α   >   α + γ   >   α2 + γ 
sowie für die GE-Legierung: 
L   >   β + L   >   (β + α  >  α)   oder   (α)   oder   (α + L  >  α)2   >   α + γ   >   γ 
Entlang des Toleranzbereiches der Erstarrungspfade werden Phasenübergänge in 
Triple-Punkten recht genau geschnitten, so dass hier eine peritektische Umwandlung 
stattfinden könnte. Die entstehenden Phasen und damit indirekte Hinweise auf die 
Umwandlungspfade können durch die Gefügestruktur und die Elementverteilung nach 
Analyse der Schliffbilder und Elektronenstrahlanalysen abgeschätzt werden. 
Bei den Untersuchungen wurde zudem besonderes Augenmerk auf die bei dieser 
Legierung mögliche Niobseigerung gelegt. Bei technischen Legierungen hängt die 
Seigerungsneigung u.a. stark vom Abstand zwischen der Solidus- und der Liquiduslinie 
ab, je größer dieses Gebiet ist, desto wahrscheinlicher und ausgeprägter sind mögliche 
Seigerungen [66]. Dies kann mit der längeren Verweilzeit in diesem „teigigen“ Gebiet 
erklärt werden: Je mehr Zeit zum Durchschreiten dieses Gebietes benötigt wird, desto 
mehr Seigerungen können zeitabhängig durch Entmischung entstehen. Dieser 
                                            
2
 lt. Phasendiagramm mögliche Umwandlungen, empirisch unklar 
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Konzentrationsausgleich kann bei technischer (also deutlich schnellerer) Abkühlung nicht 
mehr durch Diffusion ausgeglichen werden. Niob hat zudem in der β-Phase eine höhere 
Löslichkeit als in der α-Phase (siehe Phasendiagramme in Kap. 2.2). Daher könnte Niob 
bei der Erstarrung seigern. Dies wäre für mögliche Bauteile, die keiner nachfolgenden 
Diffusionsglühung unterworfen würden, ein Nachteil hinsichtlich des 
Korrosionswiderstandes und der Hochtemperaturfestigkeit, die dann lokal beeinträchtigt 
wären. Von Interesse ist hier der Vergleich zwischen Niob und Aluminium-Seigerungen 
von hochaluminium- und niedrigniobhaltigen Werkstoffen (GE) und hochniob- und 
niedrigaluminiumhaltigen Legierungen (V5). 
Die V5-Proben im Querschliff zeigten fast unabhängig von der Blechdicke oder 
unterschiedlichen Abkühlbedingungen eine vergleichbare Ausbildung des Gefüges in 
Zonen (Abb. 7.7), die Ausdehnung dieser Zonen war jedoch unterschiedlich. 
1000 µm
A
B
C D
E
200 µm
 
Abbildung 7.7: Exemplarische Schweißnaht V52,5mm, Ausschnitt: Mikroschliff der WEZ und 
benachbarter Regionen  
Figure 7.7: Exemplary seam V52,5mm (left), Detail right: microsection of HAZ and adjacent regions 
Es konnten abhängig von Schweißparametern, Abkühlbedingungen und Blechdicke bis 
zu fünf Zonen unterschieden werden (Abb. 7.7 re.). Diese bestanden offenkundig aus 
unterschiedlichen Phasen bzw. Gefügen, vom Gußgefüge der Schweißnaht (A) bis zum 
unbeeinflussten Grundwerkstoff (E). Dies ist ein Zeichen für die hochkomplexen 
Erstarrungsvorgänge und Phasenübergänge, die in dieser Legierung bei einer 
Wärmebehandlung wie dem Schweißen auftreten können. 
Die Wärmeeinflusszone bei Proben mit hoher Schweißgeschwindigkeit war zwar schmal, 
die unterschiedlichen Gefüge können hier jedoch bereits deutlich voneinander 
abgegrenzt werden. Im Mikroschliff konnte die deutlich ausgebildete WEZ vorrangig 
aufgrund der fehlenden lamellaren Struktur ausgemacht werden. Hier erscheint das 
Gefüge hell mit nur geringen Merkmalen, vorrangig auf den ehemaligen Koloniegrenzen. 
Bei höchster Abkühlrate ist die WEZ wie erwähnt schmal, ab der Schmelzlinie gemessen 
UA: 150 kV 
IB: 2,4 mA 
vS: 2 mm/s 
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erreicht die Breite Werte von etwa 100-140 µm. Die Auflösung der lamellaren Struktur ist 
nach etwa 2-3 Koloniegrößenordnungen abgeschlossen.  
Im angeätzten Zustand sind dort in den nun zumeist einphasigen Kolonien feine dunkle, 
teilweise verästelte Strukturen zu erkennen (Abb. 7.8 re.), diese liegen hauptsächlich auf 
den ehemaligen Koloniegrenzen und können auf Ausscheidungen hindeuten. 
In der eigentlichen Schweißnaht bildete sich ein sehr feindendritisches Guss-Gefüge, 
weshalb dieses Gefüge homogen erscheint. Hier finden sich lediglich interdendritisch 
Merkmale, die auf mögliche sekundäre Seigerungen hinweisen können. 
  
Abbildung 7.8: Mikrostruktur einer V5-Probe mit hoher Abkühlrate (vS=10 mm/s ohne VW), 
li.: Gefügestruktur der WEZ, re.: höhere Auflösung, SN jew. links 
Figure 7.8: Microstructure of V5 specimen after rapid cooling (vW=10 mm/s w/o PHT), left: stucture of HAZ, 
right: higher magnification, weld seam left in each case 
Zur genaueren Analyse wurden hier exemplarisch Elektronenbilder vom Grundwerkstoff 
bis in die Schweißnaht angefertigt, die die bei allen V5-Proben vergleichbaren Strukturen 
beschreiben. Dabei zeigten sich auch Gefügestrukturen, die im reinen Mikroschliff nicht 
beobachtet werden konnten. 
Geringfügige Unterschiede in der Erscheinung und Ausdehnung der Gefüge aufgrund 
geänderter Abkühlbedingungen, wie beispielsweise eine breitere WEZ oder 
Größenunterschiede der einzelnen Strukturen, werden anschließend beschrieben und 
analysiert. 
Die Abbildungen 7.9-7.10 zeigen exemplarisch Sekundärelektronenbilder der relevanten 
wärmebeeinflussten Bereiche vom Grundgefüge (Abb. 7.9a) bis in die Schweißnaht 
(Abb. 7.10b) einer V5-Probe, die bei 5 mm/s ohne Vorwärmung geschweißt wurde.  
In Abbildung 7.9a ist das lamellare Grundgefüge erkennbar, das aus kleinen Körnern 
oder auch Lamellenkolonien besteht. Mit abnehmendem Abstand zur Schweißnahtmitte 
wird das Gefüge heller, die lamellare Struktur löst sich auf und es dominiert eine Phase 
(Abb. 7.9b). 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Abbildung 7.9 a-b): SEM-Bilder einer exemplarischen V52,5mm Probe bei P=0,45 kW, vS=5 mm/s, 
Grundgefüge und Übergang zur WEZ (Grundwerkstoffgefüge jeweils links) 
Figure 7.9 a-b): SEM image of exemplary V52,5mm specimen at vW=5 mm/s, base metal matrix and 
transition to HAZ (left side towards base metal matrix) 
Die im Mikroschliff in Abbildung 7.8 li. noch hell und relativ zur Umgebung homogen 
erscheinende Fläche in der Mitte der WEZ zeigt im SE-Bild nun deutlich vereinzelte 
dunkle Flächen, welche zur Schmelzlinie hin koagulieren und deutlicher werden (Abb. 
7.10a). Sie lösen sich jedoch vor der Schmelzzone wieder auf. Für die SE-
Kontrastunterschiede muss eine unterschiedliche Masse dieser Phase im Vergleich zur 
γ-Phase verantwortlich sein, die jedoch nicht oder nur schwer anzuätzen ist, dies ist 
beispielsweise bei der α- oder α2-Phase der Fall. 
a) 
b) IB: 3 mA vS: 5 mm/s 
IB: 3 mA 
vS: 5 mm/s 
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Abbildung 7.10 a-b): SEM-Bilder einer exemplarischen V52,5mm Probe bei P=0,45 kW, vS=5 mm/s, 
WEZ, Übergangszone und Schmelzlinie sowie Schmelzbereich (Grundwerkstoff jew. links) 
Figure 7.10 a-b): SEM image of exemplary V52,5mm specimen at vW=5 mm/s, HAZ, transition zone and 
fusion line as well as melting area (left side towards base metal matrix) 
Die im angeätzten Zustand in der Übergangszone sichtbaren Mikrostrukturen (vgl. Abb. 
7.8) sind auch im SE/BSE-Bild (Abb. 7.10a) zu erkennen, hier scheinen sie jedoch heller 
als der umgebende Werkstoff. Dies kann ein Hinweis auf ein massereicheres Element 
wie beispielsweise Bor sein. 
Zwischen diesem Bereich und der eigentlichen Schmelzzone liegt eine nicht exakt 
abzugrenzende Zone mit homogenem Gefüge, dort sind feinste, von einer hellen Phase 
umgebene, dendritische Bereiche erkennbar (Abb. 7.10a-b), die jedoch keine klare 
Erstarrungsrichtung erkennen lassen.  
a) 
b) 
IB: 3 mA 
vS: 5 mm/s 
IB: 3 mA 
vS: 5 mm/s 
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Sie wird hier als Übergangszone definiert, die wahrscheinlich während des 
Fügeprozesses einen teigigen Zustand durchlaufen hat (engl.: mushy zone). An diese 
Übergangszone schließt dann die eigentliche Schmelzzone an, wobei kein klar 
abzugrenzender Übergang existiert, den man als Schmelzlinie definieren könnte.  
Der Bereich, in dem die Schmelzlinie vermutet wird, zeigt deutliche dendritische 
Strukturen, diese sind länglich und weisen bereits eine Vorzugsrichtung zur 
Schweißnahtmitte hin auf. Es bilden sich dunkle und breite interdendritische Bereiche, 
die auf mögliche Seigerungen, vor allem aber auf einen ehemals schmelzflüssigen 
Zustand hindeuten (Abb. 7.10b). Diese möglichen Seigerungen reichen teilweise bis in 
die Übergangszone hinein, wo sie sich entlang ehemaliger Koloniegrenzen finden. Die 
Dendriten der Schmelzlinie weisen im Inneren noch helle und feinverästelte Strukturen 
auf, diese sind im Schweißnahtgefüge durch die hier zu geringe Auflösung nicht zu 
erkennen. In der eigentlichen Schweißnaht hat sich hingegen ein sehr feindendritisches 
Guss-Gefüge gebildet, weshalb dieses Gefüge wieder homogener erscheint.  
Zur genauen Analyse der im Mikroschliff sowie den Sekundär- und Rückstreu-
elektronenbildern sichtbaren Strukturen wurden Elementanalysen durchgeführt. 
Abbildung 7.11 zeigt den EDX-Messbereich eines Line-Scans (Pfeil) sowie die 
Messflächen der Flächenanalysen (Rechteck) im relevanten Bereich der Schmelzlinie. 
Zur einfachen Vergleichbarkeit wurden alle Line-Scans quer zur Schweißnaht 
durchgeführt. Einen exemplarischen vertikalen Flächenscan vom oberen Bereich der 
Schweißnaht nach unten zur Schweißnahtwurzel zeigt Abbildung 7.47. Damit kann auch 
eine grundlegende Aussage zur Elementverteilung in Schweißnahttiefenrichtung 
getroffen werden, auf die später Bezug genommen wird. 
 
  
Abbildung 7.11: li.: BSE-Bild einer V5-Probe mit hoher Abkühlrate (vS=10mm/s ohne VW), re.: EDX-
Line Scan in Gewichtsprozent (Messrichtung Pfeil beachten) 
Figure 7.11: left: BSE-image of V5 specimen after rapid cooling (vW=10 mm/s w/o PHT), right: EDX-line 
scan in weight percent (measurement direction consider arrow) 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Im Bereich der Schweißnaht ist anhand des Line Scans eine homogene Verteilung der 
Hauptlegierungselemente zu erkennen. Anhand der Analyse und der relevanten 
Mikroschliffe kann hier auf eine gleichmäßige Mikrostruktur geschlossen werden. Im 
Bereich der Schmelzlinie weichen die prozentualen Anteile jedoch stark vom 
Grundzustand ab, Titan zeigt extreme Schwankungen von stellenweise bis zu 15 wt% 
Abweichung, auch beim Aluminium- und Niob-Gehalt sind Schwankungen zu 
beobachten, was für ein inhomogenes Übergangsgefüge spricht. Inhomogenitäten im 
Elementverlauf der Ti- und Al-Scans sind auch im Grundgefüge zu erkennen. Hierfür ist 
wahrscheinlich die fein-lamellare Struktur verantwortlich, die Messauflösung kann die 
äußerst geringen Abstände der einzelnen Lamellen nicht klar differenzieren.  
Die in der Schweißnaht auftretende unstete Niob-Verteilung kann auf sekundären 
Seigerungen oder Anreicherungen von Nb in der β-Phase beruhen, die im Verlauf der 
weiteren Umwandlung relativ gleichmäßig diffusiv bis in den Grundwerkstoff verteilt 
werden und so keinen weiteren Einfluss haben.  
Im Line-Scan sind Bor-Peaks im Bereich der WEZ zu erkennen, die jedoch aufgrund des 
geringen Bor-Gehaltes und der Messgenauigkeit der EDX-Linienmessung erhebliche 
Abweichungen zeigen können. Zur exakteren Bestimmung der Element-Verteilung 
wurden deshalb Flächenanalysen durchgeführt. Bei dieser WDX-Analyse wurde primär 
ein im Schweißnahtbereich wesentlich geringerer Al-Gehalt festgestellt (Abb. 7.12), der 
auf einen Al-Abbrand schließen lässt (vgl. Kap. 6.3). Die Al-Verteilung im Schweißgefüge 
(jew. rechts) ist jedoch homogener als im Grundgefüge. Dies lässt eine feinere 
Mikrostruktur nach dem Schweißvorgang vermuten. Bei höherer Auflösung konnten die 
im Line-Scan gemessenen Bor-Peaks bestätigt werden (Abb. 7.12 rechts). 
Punktanalysen zeigten, dass es sich hier um Titan-Boride (TiB2) handelte, die auch nach 
dem Schweißvorgang im Bereich der WEZ noch zu erkennen sind. Deren Verteilung 
unterscheidet sich geringfügig vom Grundgefüge, durch teilweise Auflösung der 
Koloniegrenzen kam es damit zu vereinzelter Anhäufung oder Koagulation. Neben 
diesen grundwerkstoffseitig koagulierten Boriden sind auch schweißnahtseitig Zonen mit 
geringem TiB2-Anteil vorhanden. 
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Abbildung 7.12: WDX-Mapping der WEZ einer V5-Probe mit hoher Abkühlrate (vS=10mm/s ohne 
VW), li. und mi.: Al, Ti, re.: Bor-WDX Mapping höherer Auflösung (Grundgefüge jew. linke Seite) 
Figure 7.12: WDX-mapping of HAZ of V5 specimen after rapid cooling (vW=10 mm/s w/o PHT), left and 
middle: Al and Ti, right: Bor-WDX-mapping of higher magnification (Base metal left side) 
Im Schweißnahtgefüge des aufgeschmolzenen Bereiches sind diese Boride jedoch nur in 
interdendritischen Bereichen zu beobachten. Dies spricht dafür, dass sich TiB2 zumindest 
teilweise auf den Dendritenoberflächen angesammelt hat. Da TiB2 einen Schmelzpunkt 
von fast 3000°C besitzt, lassen sich diese Boride nur noch schwer auflösen, in der 
eigentlichen Schweißnaht scheinen sie hingegen aufgebrochen und feinstverteilt 
vorzuliegen. Dies kann dazu führen, dass sie weder durch lichtmikroskopische 
Aufnahmen noch durch Element-Analysen aufgelöst werden können oder von möglichen 
Seigerungen zu unterscheiden sind.  
Hochaufgelöste Rückstreuelektronenbilder lassen nun auch die bereits in Abbildung 7.8 
und 7.9 erkennbare Gefügestruktur deutlicher werden (Abb. 7.13). Im Übergangsbereich 
sind auf der Seite zum Grundgefüge deutliche parallele Streifen zu erkennen, bei denen 
es sich offenbar um Rest-Lamellen handelt. Die Boride auf den ehemaligen 
Koloniegrenzen sind ebenfalls deutlich erkennbar. Die auftretenden dunklen Bereiche auf 
der Seite des beeinflussten Grundgefüges sprechen für eine Ausscheidung eines 
leichten Elementes, im vorliegenden Fall Aluminium, das sich nach der durch die 
Schweißwärme verursachten Umwandlung aus dem α-Phasengebiet ausgeschieden 
haben könnte.  
Die sowohl in der WEZ als auch in Richtung Schmelzzone liegenden Gefüge lassen nun 
aufgrund ihrer Struktur und Analyse vermuten, dass die V5-Legierung unter diesen 
Abkühlbedingungen über die feste β-Phase erstarrt (engl.: solid state β cooling) und 
nicht wie anfangs von Peters [4] u.a. für überwiegend binäre Legierungen angenommen, 
über eine peritektische Erstarrung. 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Abbildung 7.13: BSE-Bild des Schmelzlinienbereiches einer V5-Probe mit hoher Abkühlrate 
(vS=10mm/s ohne VW) 
Figure 7.13: BSE-image of fusion line area of V5 specimen after rapid cooling (vW=10 mm/s w/o PHT) 
Nach durchqueren des Bereiches Schmelze+β formt sich ein überwiegend β-haltiger 
Mischkristall aus, der im weiteren über das Zweiphasengebiet α+β erstarrt. Hier bilden 
sich α-Plättchen im ehemaligen β-Korn, die weiterwachsen und einen Niob-reichen β-
Mischkristall vor sich her schieben. Dieser ist als feiner und heller Bereich zwischen den 
Plättchen sichtbar. Bei den vorherrschenden hohen Abkühlgeschwindigkeiten kann sich 
die α-Phase wahrscheinlich nicht ausreichend entmischen. Anstatt sich jedoch massiv in 
γ umzuwandeln, ist eine teilweise Ordnung zur α2-Phase aufgrund des niedrigen Al-
Gehaltes anzunehmen. Die hohen Abkühlraten beim Schweißen bewirken zusätzlich 
zum Legierungselement Niob eine Verlagerung bzw. Verschiebung des β-
Phasengebietes zur Aluminiumseite, gleichbedeutend mit einer Stabilisierung zu höher 
Al-haltigen Legierungen. Auch dies hat einen großen Einfluss auf die hier vorgefundenen 
Erstarrungsbedingungen. Angeätzte Mikroschliffe im Bereich der Schmelzlinie und –zone 
zeigen ebenfalls deutlich die oben beschriebenen Plättchenstrukturen (Abb. 7.14 li.).  
Mikroschliffe höherer Vergrößerung der Schweißnahtmitte (Abb. 7.14 re.) unterstützen 
die hier getroffene Annahme in Bezug auf die Erstarrung. Hier sind Dendriten zu 
erkennen, die in Erstarrungsrichtung ausgebildet sind. Diese Dendriten zeigen im 
Inneren die gleichen α-Plättchen wie diejenigen in der WEZ, die Temperaturen lagen 
also in beiden Bereichen über der entsprechenden Umwandlungstemperatur, die folglich 
eine ähnliche Gefügeausbildung bewirkte. Interdendritisch sind jedoch Anreicherungen 
einer dunklen Phase zu erkennen. Hierbei handelt es sich um Seigerungen aus 
Aluminium, die sich während der Erstarrung angereichert haben. Bei erneuter 
Erwärmung und nachfolgend langsamer Abkühlung könnten diese sich wieder auflösen 
bzw. zur γ-Phase umwandeln, vorzugsweise durch Keimbildung und Wachstum von 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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lamellarem γ aus α. Allerdings dürfte diese Umwandlung im Schweißgut durch den 
fehlenden Al-Anteil im Dendriteninneren verzögert werden, die Umwandlung könnte hier 
von außen beginnen.  
  
Abbildung 7.14: Mikrostruktur der Schmelzlinie (li.) und der Schweißnahtmitte (re.) einer V5-Probe 
mit hoher Abkühlrate (vS=10mm/s ohne VW) 
Figure 7.14: Microstructure of fusion line (left) and center of weld seam (right) of V5 specimen after rapid 
cooling (vW=10 mm/s w/o PHT) 
Die getroffenen Annahmen zur Erstarrung und der sich bildenden Phasen in der 
Legierung V5 wurden abschließend durch EBSD-Analysen bestätigt. Anhand der 
Beugungslinien am Kristall, der sogenannten Kikuchi-Linien, kann die Kristallorientierung 
jeder Phase Punkt für Punkt bestimmt und in so genannten EBSD-Maps dargestellt 
werden. Abbildung 7.15 zeigt beispielhaft Kikuchi-Linien und deren Indizierung der 
gemessenen Phasen α (Ti) und γ (TiAl). Die Aufnahmen wurden mithilfe eines Gemini 
REM 1550 gemacht und durch die EBSD-Software INCA Crystal ausgewertet. 
  
Abbildung 7.15: Indizierte Kikuchi Linien von γ-TiAl (links)  und α(Ti) (rechts) einer V5-Probe 
Figure 7.15: Indicated Kikuchi lines of γ-TiAl (left) and α(Ti) (right) of V5 specimen   
Die Messungen wurden exemplarisch an einer 2,5 mm dicken V5 Probe, die nach 
Vorwärmung mit einer Schweißgeschwindigkeit von 2 mm/s gefügt wurde, durchgeführt 
(Abb. 7.16). Im Falle einer äquivalenten Plättchenbildung bei unterschiedlichen 
Abkühlbedingungen können die aus der Messung gezogenen Rückschlüsse auf alle 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Proben angewandt werden. In Abbildung 7.16 und 7.17 sind die ausgewerteten EBSD 
Maps zu sehen, die Orientierung der α(Ti)–Phase liegt dabei in Normalenrichtung, 
demzufolge ist das γ-TiAl in den schwarzen Bereichen sichtbar. 
 
Abbildung 7.16: EBSD-Messfelder 1-4 innerhalb der WEZ einer V5 Probe, (4: Grundgefüge) 
Figure 7.16: EBSD measuring fields 1-4 within HAZ of V5 specimen (4: base metal structure) 
Während das Grundgefüge wie erwähnt aus feinlamellaren Kolonien besteht (Abb. 7.16 
Auschnitt), zeigen die Zonen 1-3 ein nahezu vollständig aus α(Ti) bestehendes Gefüge 
mit zur Schmelzzone hin abnehmenden Anteilen an γ(TiAl). 
Die Analyse korrespondiert mit den Beobachtungen an der Schmelzlinie der V5-Proben, 
hier zeigten sich Reste der γ-Phase, während im Schweißnahtgefüge fast ausschließlich 
α zu beobachten war (vgl. Abb. 7.8-9, Abb. 7.13-14). 
 
Abbildung 7.17: Orientierungsdichte in EBSD Maps der Zonen 3-1 einer V5 Probe [131] 
Figure 7.17: Orientation density in EBSD Maps of areas 3-1 of V5 specimen [131] 
Die EBSD-Messung im Bereich der Schweißnaht (Map 1) zeigt somit, wie anfangs 
vermutet, die Entstehung feiner α(Ti) Körner bzw. Plättchen aus der primären, kolumnar 
erstarrten β(Ti) Phase. Aufgrund der trotz geringer Abkühlrate noch ausreichend hohen 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Unterkühlung bleibt α(Ti) erhalten, d.h. die Bildung von γ-TiAl Lamellen unterhalb der 
Alpha-Transus Temperatur hat noch nicht stattgefunden. Diese α(Ti)-Körner sind extrem 
fein, je nach Abkühlbedingung finden sich Korngrößen von etwa ASTM 13 (geringe 
Abkühlrate) bis ASTM 15 (hohe Abkühlrate) entsprechend einer Kornfläche von 6-
16 µm2, obwohl die kolumnaren β(Ti)-Dendriten länglich und gerade bei niedrigen 
Schweißgeschwindigkeiten relativ groß waren. Der zugrunde liegende 
Kornfeinungsmechanismus durch geringe Borzugaben wurde von Hecht et al. 
beschrieben [94].  
Bei Reduzierung der Abkühlgeschwindigkeit durch Verringerung der 
Schweißgeschwindigkeit auf 5 bis 1 mm/s zeigten sich prinzipiell die gleichen Strukturen, 
es wurden jedoch geringe Unterschiede erkennbar (Abb. 7.18). Es fällt auf, dass die 
Titan-Boride stark zu koagulieren beginnen, neben der Koloniegrenzenbelegung sind 
deutlich auch kürzere Boride zu sehen, die sich um die erwähnten Koloniegrenzen 
anordnen, zumeist an vermeintlichen Triple-Punkten (Abb. 7.18 li.). Im 
Schweißnahtgefüge sind ebenfalls dendritische Strukturen zu erkennen (Abb. 7.18 re.), 
diese zeigen ähnliche Größenordnungen wie Proben mit höherer Abkühlrate. 
  
Abbildung 7.18: Mikrostruktur der Schmelzlinie (li.) und der Schweißnahtmitte (re.) einer V5-Probe 
mit mittlerer Abkühlrate (vS=5 mm/s ohne VW) 
Figure 7.18: Microstructure of fusion line (left) and center of weld seam (right) of V5 specimen after medium 
cooling (vW=10 mm/s w/o PHT) 
Die interdendritischen Bereiche weisen vergleichbare Seigerungen auf, allerdings sind 
diese nicht mehr so ausgeprägt und belegen die Dendriten nicht vollständig. Diese 
beiden Effekte werden bei weiter sinkender Schweißgeschwindigkeit und damit 
geringerer Abkühlrate deutlicher. Abbildungen 7.19 und 7.20 zeigen die Gefüge bei 
niedrigen Schweißgeschwindigkeiten ohne Vorwärmung.  
 
UA: 150 kV 
IB: 3 mA 
vS: 5 mm/s 
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Abbildung 7.19: Mikrostruktur der Schmelzlinie (li.) und der Schweißnahtmitte (re.) von V5-Proben 
mit geringer Abkühlrate (vS=2 mm/s ohne VW) 
Figure 7.19: Microstructure of fusion line (left) and center of weld seam (right) of V5 specimens after low 
cooling rate (vW=2 mm/s w/o PHT) 
Erkennbar ist die oben bereits erwähnte und hier noch verstärkte Koagulation von Titan-
Boriden. Bei Schweißgeschwindigkeiten von 1 mm/s fällt darüberhinaus auf, dass durch 
das nun fast völlige Fehlen von interdendritischen Seigerungen die Grenzen der 
Dendriten kaum noch auszumachen sind, die gebildeten α-Plättchen sind willkürlich 
verteilt (Abb. 7.20 re.). 
 
  
Abbildung 7.20: Mikrostruktur der Schmelzlinie (li.) und der Schweißnahtmitte (re.) von V5-Proben 
mit geringer Abkühlrate (vS=1 mm/s ohne VW) 
Figure 7.20: Microstructure of fusion line (left) and center of weld seam (right) of V5 specimens after low 
cooling rate (vW=1 mm/s w/o PHT) 
Die Größe dieser α-Plättchen gerade im Bereich der Schmelzlinie war bei niedrigerer 
Schweißgeschwindigkeit geringfügig größer (vgl. Abb. 7.13 und 7.21), wahrscheinlich 
bedingt durch die größere Erstarrungszeit, die zu einem Anwachsen oder 
Zusammenwachsen einzelner α-Plättchen führte. Bei derart niedrigen 
Erstarrungsgeschwindigkeiten sind im WDX-Mapping zudem deutliche Abreicherungen 
von Aluminium in den Plättchenzwischenräumen zu erkennen (Abb. 7.21 m.).   
UA: 150 kV 
IB: 2,4 mA 
vS: 2 mm/s 
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 1 mm/s 
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Abbildung 7.21: BSE-Aufnahme und WDX-Mappings der Elemente Al und B im 
Schmelzzonenrandbereich einer V5-Probe mit langsamer Schweißgeschwindigkeit 
Figure 7.21: BSE images and WDX mappings of elements Al and B in fusion boundary area of V5 
specimen with low welding speed  
Da das Titan-Mapping dort ebenfalls geringe Änderungen aufwies, ist anzunehmen, dass 
es sich im Zwischenraum um eine Titan-reichere Phase handelt. Die vermutete 
Erstarrung über die β-Phase, die mehr Titan lösen kann, wird hierdurch unterstützt. 
Unabhängig von den Unterschieden in der Gefügeentwicklung zeigte sich bei geringen 
Schweißgeschwindigkeiten ein deutlich größerer Abbrand von Aluminium in der 
Schweißnaht. Qualitative Hinweise lieferten WDX-Analysen der 
Schmelzzonenrandbereiche (Abb. 7.22). Diese zeigten insbesondere für Aluminium 
einen deutlichen Unterschied in der Elementverteilung. Durch erhöhte Messzeiten und 
damit vermehrte Meßsignale konnte auch bei der Titanverteilung ein deutlicher 
Unterschied zwischen Schweißnaht und Grundgefüge beobachtet werden. Dieser ergibt 
sich aus dem Verlust des Aluminiums.  
 
Abbildung 7.22: WDX-Mappings der Elemente Al und Ti sowie Line-Scan im 
Schmelzzonenrandbereich einer V5-Probe mit langsamer Schweißgeschwindigkeit (SN jew. re.) 
Figure 7.22: WDX mappings of elements Al and Ti as well as line scan at fusion boundary area of V5 
specimen with low welding speed (weld seam right in each case) 
Ein Line-Scan zeigte dann quantitativ einen um etwa 1,5 wt% (entspr. 2 at%) geringeren 
Al-Anteil in der Schweißnaht (Abb. 7.22 re.). Damit ist der Verlust oder auch Abbrand von 
Al bei langsamerer Erstarrung größer, vorrangig durch die höhere Streckenenergie als 
auch durch die längere Verweilzeit bei höheren Temperaturen bedingt.  
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 1 mm/s 
 
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 1 mm/s 
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Bei mit Vorwärmung geschweißten Proben der Legierung V5 war eine vergleichbare 
Ausbildung des Gefüges zu beobachten (Abb. 7.23). 
 
  
Abbildung 7.23: Mikrostruktur der Schmelzlinie (oben) sowie der Schweißnahtmitte (mitte), BSE-
Aufnahme (unten) einer V5-Probe mit höchster Vorwärmung von 700°C, vS=2 mm/s 
Figure 7.23: Microstructure of fusion line (top) and center of weld seam (middle) and BSE image (bottom) 
of V5 specimen with highest PHT of 700°C, vW=2 mm/s 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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Auffallend war, dass bei Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s trotz Vorwärmung von 
700°C noch geringe Seigerungen im interdendritischen Bereich der Schweißnahtmitte zu 
beobachten waren. Proben, die mit 1 mm/s ohne Vorwärmung geschweißt wurden, 
zeigten hingegen kaum noch Seigerungen. Die Vorwärmung trägt somit primär zur 
Spannungsreduktion bei, hat jedoch auch einen nachweisbaren Einfluss auf die 
Erstarrung im Inneren des Schweißnahtgefüges. Die Breite der Dendriten war bei 
Vorwärmung jedoch geringfügig größer, dies lässt auf eine langsamere 
Erstarrungsgeschwindigkeit nach Bildung des Primärgefüges schließen. Die Vorwärmung 
beeinflusst die Breite der Schweißnaht und vor allem der WEZ damit stärker als eine 
Reduzierung der Schweißgeschwindigkeit (vgl. Kap. 6.2 und 7.1.2). 
Auch die Nahtformen der vorgewärmten Proben zeigten bei gleicher 
Schweißgeschwindigkeit Unterschiede gegenüber solchen ohne Vorwärmung. Neben 
einer deutlich verbreiterten Schweißnaht ist auch eine andere Ausbildung und 
Orientierung der Dendriten zwischen Nagelkopf- und Kapillarbereich zu erkennen. Deren 
Erstarrungsrichtung weist nun nicht mehr ausschließlich zum Nagelkopf hin, was auf eine 
verschobene Wärmesenke und damit auf einen homogeneren Spannungsverlauf 
hinweist. 
Vorgewärmte Proben größerer Dicke erstarrten prinzipiell ähnlich. Proben mit einer Dicke 
von 5 mm, die mit hoher Schweißgeschwindigkeit ( 5 mm/s) gefügt wurden, wiesen 
einen hohen Kapillaranteil in der Schweißnaht auf, die WEZ war verhältnismäßig schmal. 
Bei Proben niedrigerer Abkühlgeschwindigkeit (2 mm/s) war die Breite der WEZ mit etwa 
1500-2000 µm deutlich größer als bei dünneren Proben (Abb. 7.24 li., vgl. Abb. 7.2). In 
der insgesamt breiteren WEZ zeigte keine der sich ausbildenden Zonen (s. Abb. 7.7) ein 
überproportionales Wachstum, die Verbreiterung vollzog sich homogen über alle Zonen. 
  
Abbildung 7.24: Mikrostruktur der WEZ (li.) und der Schweißnahtmitte (re.) einer vorgewärmten, 
5 mm dicken V5-Probe (niedrige Abkühlgeschwindigkeit) 
Figure 7.24: Microstructure of HAZ (left) and center of weld seam (right) of preheated V5 specimen of 
5 mm thickness (low cooling rate) 
UA: 150 kV 
IB: 4,2 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 500°C 
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Die sich im Inneren der Dendriten bildenden α-Plättchen lagen in der gleichen 
Größenordnung wie bei dünneren Proben, die mit vergleichbaren Parametern gefügt 
wurden (Abb. 7.24 re.). 
Ein Al-Abbrand war ebenfalls zu beobachten (Abb. 7.25), durch das insgesamt größere 
Schweißnahtvolumen war dieser Abbrand jedoch prozentual geringer als bei den 2,5 mm 
dicken Proben mit ähnlichen Abkühlbedingungen. 
   
Abbildung 7.25: WDX-Mapping von Al und Line-Scan der Elemente Ti, Al, Nb und B im 
Schmelzzonenrandbereich einer 5 mm dicken V5-Probe mit langsamer Schweißgeschwindigkeit 
Figure 7.25: BSE images and line scan of elements Ti, Al, Nb and B at fusion boundary area of V5 
specimenof 5 mm thickness with low welding speed 
Die Al-Abreicherung kann also nicht vollständig auf das Schweißnahtvolumen bezogen 
werden, sondern muss, unter Berücksichtigung der Streckenenergie, auf die zu 
durchschweißende Materialdicke bezogen werden. Mit höheren Streckenenergien bei 
größerer Materialdicke ergeben sich damit von der Materialdicke relativ unabhängige und 
vergleichbare Abreicherungsraten. Darüberhinaus bedingt der gerade bei dickeren 
Proben ausgeprägte Kapillarbereich eine geringere Al-Abreicherung, da prozentual 
weniger Material beeinflusst wird. Unterstützt wird dies durch den geringen Anteil des 
oberen Kapillarbereiches am gesamten oberen Schmelzbereich und damit am 
Austrittsquerschnitt.  
Höherauflösende BSE-Bilder zeigten ein mit dünneren Proben vergleichbares 
Erstarrungsgefüge im Bereich der Schmelzlinie sowie der Schweißnahtmitte (Abb. 7.26). 
Bedingt durch den größeren Kapillaranteil bildete sich hier jedoch gerade im unteren Teil 
der Kapillare ein feinkörniger erscheinender Bereich (vgl. auch Abb. 7.25 li.). Hier waren 
bei niedrigen Schweißgeschwindigkeiten und Vorwärmung keine klassischen Dendriten 
mehr zu erkennen, da die Erstarrungsgeschwindigkeit in diesem Bereich geringer war, 
ähnlich den Proben ohne Vorwärmung bei Schweißgeschwindigkeiten von 1 mm/s (s. 
Abb. 6.11). In der Schweißnahtmitte zeigte sich eine ähnliche ungerichtete α Plättchen-
Morphologie wie bei den 2,5 mm dicken Proben.  
UA: 150 kV 
IB: 4,2 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 500°C 
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Im Bereich der Schmelzlinie zeigten sich die typischen koagulierten Boride, bedingt 
durch die gerade an der Schmelzlinie im Kapillarbereich hohe Abkühlung traten sie 
jedoch nicht rein interdendritisch auf. Partiell konnten Boride auch im Zwischenbereich 
der α-Plättchen beobachtet werden (Abb. 7.26 re.). Somit ist ein deutlicher Einfluss der 
Abkühlbedingungen auf die Verteilung der Boride nach der Erstarrung festzustellen, 
dabei hat die örtliche Abkühlgeschwindigkeit einen größeren Einfluss als die 
Vorwärmung. Nach Chaturvedi und Patterson [39-41] haben diese nadelförmigen TiB2-
Strukturen keinen Einfluss auf die Phasenumwandlung und die Kaltrissbildung, ein 
Einfluss der koagulierten Boride auf die Hochtemperaturbeständigkeit kann aber nicht 
ausgeschlossen werden.  
                      
Abbildung 7.26: Hochauflösende BSE-Aufnahme und WDX-Mapping von Bor im 
Schmelzzonenrandbereich einer 5 mm dicken V5-Probe mit langsamer Schweißgeschwindigkeit 
Figure 7.26: High resolution BSE image and WDX mapping of Bor in fusion boundary area of V5 specimen 
of 5 mm thickness with low welding speed 
Das Auftreten von massivem γ, wie von verschiedenen Autoren [4,115,133-136] erwähnt 
(s. Kap. 2.3), konnte bei keinem Schweißparametersatz beobachtet werden. Auch 
Rückstreu- und Sekundärelektronenbilder lieferten keinen Hinweis. Der um etwa 2,5 at% 
kleinere Al-Gehalt der hochniobhaltigen V5-Titanaluminide ermöglicht offenbar kein 
direktes Umklappen der α-Phase in die γ-Phase während der Abkühlung, wodurch sich 
ein verspanntes γm-Gefüge ergeben würde.  
7.1.4 Härtewerte der GE-Alloy Proben ohne Vorwärmung 
Sämtliche Proben der Legierung GE zeigen analog zu den Proben der V5-Legierung 
ohne Vorwärmung ebenfalls deutliche Härtesteigerungen in der Schweißnaht (Abb. 
7.27).  
 
UA: 150 kV 
IB: 4,2 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 500°C 
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Abbildung 7.27: Querschliffe und Härte der ohne Vorwärmung elektronenstrahlgeschweißten Nähte 
(GE2,5mm), von oben nach unten: a) vS=10 mm/s, b) vS=5 mm/s, c) vS=2 mm/s, d) vS=1 mm/s 
Figure 7.27: Macrosection and hardness of electron beam welded seams (V52,5mm) without PHT, top 
down: a) vW=10 mm/s, b) vW=5 mm/s, c) vW=2 mm/s, d) vW=1 mm/s 
Die Härtesprünge sind abrupter und damit deutlicher als bei den vergleichbaren V5-
Proben (vgl. Abb. 7.1), ein gleichmäßiger Anstieg der Härte mit mittleren 
Härtegradienten, wie in der WEZ der V5-Proben gemessen, ist hier nicht zu beobachten. 
Die Grundhärte der 2,5 mm dicken Proben der GE-Legierung lag allerdings nur bei etwa 
235 HV1 und damit deutlich unter den bis zu 380 HV1 der V5-Proben. Da die 
a) UA:150kV  IB:3,4mA  vS:10mm/s 
b) UA:150kV  IB:3mA  vS:5mm/s  
c) UA:150kV  IB:2,4mA  vS:2mm/s 
d) UA:150kV  IB:2,2mA  vS:1mm/s  
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Härtemaxima beider Legierungen aber auf vergleichbarem Niveau liegen, ist die 
Härtedifferenz bei den hier betrachteten GE-Proben nach dem Schweißvorgang deutlich 
größer. Zudem führte das Fehlen einer ausgeprägten Wärmeeinflusszone (vgl. Kap. 6 
und 7.1.6) dazu, dass der gesamte Bereich der höheren Härte auf die Breite des 
erstarrten Schmelzbereiches reduziert war. Die vereinzelt bei V5-Proben beobachtete 
Härtereduktion in der Schweißnahtmitte bei unterschiedlichen Parametern konnte bei 
den GE-Proben nur bei mit 1 mm/s geschweißten Proben beobachtet werden (Abb. 7.27 
d). Der Härterückgang war jedoch lokal enger begrenzt und betragsmäßig geringer.  
Ausschließlich bei dieser geringen Schweißgeschwindigkeit war im Makroschliff eine 
WEZ zu erkennen. Diese wies ein feiner strukturiertes Gefüge auf, als der angrenzende 
ehemals schmelzflüssige Bereich, war jedoch mit 365 µm nicht annähernd so groß wie 
die WEZ vergleichbarer V5-Proben. Die geringsten Härtewerte traten, vergleichbar mit 
den V5-Proben, bei Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s auf, die bei weiterer 
Reduzierung der Schweißgeschwindigkeit auf 1 mm/s wieder leicht anstiegen. Dies kann 
ein Hinweis auf diffusionsbedingte Ausscheidungsphänomene sein, konnte hier jedoch 
nicht explizit bestätigt werden. Der Einfluss solcher Gefügestrukturen auf die Härte 
könnte somit im Bereich niedriger Fügegeschwindigkeiten eine wesentlichere Rolle 
spielen (s. Kap. 7.1.3 und 7.1.6). 
Die ungehipten Proben der Dicke 5 mm besaßen durch die unterschiedliche 
Wärmebehandlung und damit bedingtem lamellaren Gefüge eine größere Grundhärte 
von etwa 280 HV1. Dadurch fiel die Härtedifferenz zwischen Grundgefüge und 
Schweißnaht geringfügig niedriger aus, erreichte Härtemaxima lagen mit 500 bis zu 
545 HV1 aber auf ähnlich hohem Niveau wie bei den V5-Proben (Abb. 7.28). 
 
Abbildung 7.28: Querschliff und Härte einer ohne Vorwärmung bei vS=5 mm/s 
elektronenstrahlgeschweißten Naht (GE5mm)  
Figure 7.28: Macrosection and hardness of seam (GE5mm) electron beam welded at vW=5 mm/s without 
PHT  
Die Breite der aufgehärteten Zonen lag auch hier bedingt durch teilweise sehr gering 
ausgeprägte WEZ deutlich unter denen der 5 mm dicken V5-Proben. Erst bei 
Vorwärmung und Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s und niedriger war bei den 
entsprechenden GE-Proben eine WEZ erkennbar (s. Kap. 7.1.5). 
UA: 150 kV 
IB: 3 mA 
vS: 5 mm/s 
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7.1.5 Härtewerte der GE-Alloy Proben mit Vorwärmung  
Bei den vorgewärmten GE-Proben kam es ebenfalls zu einer deutlichen Aufhärtung im 
Bereich der Schweißnaht. Die maximalen Härtewerte lagen mit etwa 370-390 HV1 jedoch 
deutlich unter denen vergleichbarer V5-Proben.  
Die Härtedifferenzen zwischen Grundwerkstoff und Schweißnaht waren aufgrund dieser 
geringeren Grundhärte vergleichbar denen der V5-Proben, sie lagen im Bereich von 140-
150 HV1 (Abb. 7.29). Gegenüber den nicht vorgewärmten Proben konnten die Härtewerte 
der auf 500°C vorgewärmten 2,5 mm dicken Proben um etwa 60-90 HV1 reduziert 
werden. 
 
 
Abbildung 7.29: Querschliffe und Härte elektronenstrahlgeschweißter Nähte GE2,5mm mit 
Vorwärmung von 500°C, oben: vS=5 mm/s, unten: vS=2 mm/s 
Figure 7.29: Macrosection and hardness of GE2,5mm seams, electron beam welded with PHT of 500°C, top: 
vW=5 mm/s,bottom: vW=2 mm/s 
Bei Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s zeigte sich eine deutliche Verbreiterung der 
Schweißnaht, die auch ohne deutliche Ausbildung einer WEZ zu einer Verbreiterung des 
aufgehärteten Bereiches führte. Der Härtegradient wurde erwartungsgemäß flacher, 
ohne eine deutliche Reduktion der Härte in der Schweißnahtmitte (Abb. 7.29 u.). 
Bei erhöhter Vorwärmung von 700°C konnte keine weitere wesentliche Härtereduzierung 
erzielt werden, es kam lediglich zu einem geringfügig flacheren Härtegradienten. Damit 
einhergehend zeigte der gesamte aufgehärtete Bereich, insbesondere bei mittleren 
Schweißgeschwindigkeiten, eine weitere Verbreiterung von bis zu 0,5 mm (Abb. 7.30). 
Bei Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s und damit minimaler Abkühlrate konnte hier 
analog zu den nicht vorgewärmten Proben ebenfalls eine partielle Reduktion der Härte in 
UA: 150 kV 
IB: 2,2 mA 
vS: 2 mm/s 
UA: 150 kV 
IB: 2,5 mA 
vS: 5 mm/s 
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der Schweißnahtmitte beobachtet werden. Der Bereich dieser Härtereduktion war mit 
0,25-0,5 mm bei einer nur 1,9 mm breiten Naht ebenfalls lokal begrenzt und 
betragsmäßig gering (vgl. Abb. 7.27d und 7.29 unten). 
 
Abbildung 7.30: Querschliff und Härte einer elektronenstrahlgeschweißten Naht, GE2,5mm mit 
Vorwärmung von 700°C, vS=5 mm/s 
Figure 7.30: Macrosection and hardness of GE2,5mm seam, electron beam welded with PHT of 700°C, 
vW=5 mm/s 
Bei den 5 mm dicken Proben konnte durch die Vorwärmung ebenfalls eine deutliche 
Reduzierung der Härte erzielt werden, die Höhe der Vorwärmung zeigte auch hier einen 
zu vernachlässigenden Einfluss. Die maximalen Härtewerte lagen mit 425-430 HV1 
deutlich unter den 535-545 HV1 der nicht vorgewärmten Proben gleicher Dicke (vgl. Abb. 
7.28).  
Die Breite der eigentlichen Schweißnaht blieb bei mittleren Schweißgeschwindigkeiten 
von 5 mm/s trotz Vorwärmung zwar annähernd gleich, die Breite der aufgehärteten Zone 
vergrößerte sich jedoch deutlich von 1,5 auf etwa 2,3 mm. Erst bei 
Schweißgeschwindigkeiten ab 2 mm/s war auch eine deutliche Verbreiterung der 
Schweißnaht mit nun ausgeprägter WEZ zu erkennen, die aufgehärtete Zone 
vergrößerte sich dementsprechend auf etwa 4,3 mm (Abb. 7.31). 
 
Abbildung 7.31: Querschliffe und Härte einer elektronenstrahlgeschweißten Naht, GE5 mm mit 
Vorwärmung, vS=2 mm/s 
Figure 7.31: Macrosections and hardness of GE5 mm seams, electron beam welded with PHT, vW=2 mm/s 
Während bei der mit 5 mm/s geschweißten Probe bereits eine geringe Härtereduktion in 
der Schweißnahtmitte festzustellen war, zeigte die mit 2 mm/s geschweißte Probe 
UA: 150 kV 
IB: 2,3 mA 
vS: 5 mm/s 
VW: 700°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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aufgrund des dort unregelmäßigeren Härteverlaufes keinen definierbaren Härterückgang 
mehr. Vielmehr war nun ein lokaler Härteabfall im Bereich der Schmelzlinie festzustellen. 
Da die 5 mm dicken Proben keiner Wärmebehandlung (HIP) unterzogen wurden, können 
diese Proben Inhomogenitäten sowohl des Gefüges als auch der Härte aufweisen, die 
bei hoher Streckenenergie und somit Eigenspannungserzeugung deutlicher werden. 
Zudem kann eine daraus resultierende Gefügeausbildung Unterschiede zum equiaxialen 
Gefüge der dünneren Proben aufweisen. Die Ausbildung dieses Gefüges kann Einfluss 
auf die lokalen Spannungen und damit die Härtewerte haben. Die Analyse der 
Mikrostruktur kann darüber Aufschluss geben. 
Somit konnte bei den GE-Proben, im Unterschied zu den V5-Proben, durch eine 
Vorwärmung und somit geringere Abkühlgeschwindigkeit eine erkennbare Härtereduktion 
in der Schweißnaht erzielt werden. Dabei führte bereits eine Vorwärmtemperatur von 
500°C durch den geringeren Temperaturgradienten bei der Abkühlung zu einer 
Härtereduktion. Eine weitere Erhöhung auf 700°C zeigte keine gravierende 
Verbesserung. 
Bei maximaler Vorwärmung in Verbindung mit minimaler Schweißgeschwindigkeit war 
ebenfalls eine Härtereduktion in der Schweißnahtmitte zu beobachten.Diese 
Härtereduktion war, verglichen mit den V5-Proben, jedoch örtlich begrenzter und zeigte 
geringere maximale Härtewerte. Die bei den V5-Proben mit Vorwärmung ausgeprägte 
Flankenhärte im Bereich der WEZ konnte bei den GE-Proben nicht beobachtet werden. 
Dies kann ein Grund für die subjektiv geringere Härtereduktion in der Schweißnahtmitte 
sein. 
Eine Verbreiterung der aufgehärteten Zonen wurde auch bei den GE-Proben beobachtet. 
Diese ist jedoch durch die nicht eindeutig ausgebildete WEZ nicht in dem Maße 
ausgeprägt, wie es bei den V5-Proben der Fall war. Vorwärmungen und niedrige 
Schweißgeschwindigkeiten bewirkten somit trotz unterschiedlicher Auswirkung auf 
Härtewerte und -verlauf eine Rissvermeidung. 
7.1.6 Gefügeausbildung GE-Alloy Proben  
Das Gefüge der Schweißnaht und insbesondere der WEZ im Mikroschliff unterschieden 
sich deutlich von dem der Legierung V5. Dieser deutliche Unterschied war bei allen 
Parametersätzen in beiden Blechdicken zu beobachten. So war bei den Proben der 
Legierung GE bei Schweißgeschwindigkeiten von 10 mm/s und damit höchster 
Abkühlrate keine eindeutige WEZ auszumachen. Ebenso fiel das Fehlen einer klar zu 
differenzierenden Schmelzlinie auf (Abb. 7.32 li.).  
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Abbildung 7.32: a) Mikroschliffe des Übergangsbereiches Grundwerkstoff (jew. re.) zu Schmelzzone 
(jew. li.) einer elektronenstrahlgeschweißten GE2,5mm Naht ohne Vorwärmung, vS=10 mm/s,            
b) Vergrößerung des Übergangsbereiches mit aufgefächerter Struktur 
Figure 7.32: a) Microsection of transition zone of base metal (left) towards melting zone (right) of electron 
beam welded seam of GE2,5mm specimen without PHT, vW=10 mm/s, b) magnification of transition zone 
with fan-out structure   
Die Körner der equaxialen Near-Gamma Struktur des Grundgefüges schienen sich am 
Übergang zum Schmelzbereich lamellenförmig aufzuspalten und direkt in den Bereich 
der Schweißnaht überzugehen (Abb. 7.32b). Dabei fächerten diese sich bildenden 
Lamellen auf. Im äußeren Bereich der Schmelzzone fanden sich Zonen dieser 
aufgefächerten Lamellen, die unterschiedlich orientiert waren. Einige Lamellengebiete 
lagen horizontal, andere vertikal in der Betrachtungsebene.  
Die unterschiedliche Richtung dieser Ausbildung kann ein Hinweis auf eine nicht 
temperaturgradienten-gesteuerte Bildung sein, die im Gegensatz zur dendritischen 
Ausbildung steht. Die jeweilige Auffächerung betrug stellenweise bis zu 40°. Anfänglich 
wurde vermutet, dass es sich bei diesen aufgefächerten Strukturen, die sich in 
erheblichem Umfang am Rand des Schmelzbereiches bildeten, um massives γ handelt, 
welches in der Literatur auch als “feathery structure“ [135] beschrieben wird. Nach 
Größenvergleich mit den sehr viel kleineren γm-Strukturen [132,134] konnte dieses 
jedoch ausgeschlossen werden. Zudem ist eine genaue Identifikation von γm-Strukturen 
im lichtmikroskopischen Bild schwierig, weshalb elektronenmikroskopische Analysen 
durchgeführt wurden.  
Zur Schweißnahtmitte hin formte sich ein dendritisches Gefüge, das in der 
Schweißnahtmitte sehr feinstrukturierte Formen zeigte (Abb. 7.33 li.). Die Dendriten 
wuchsen bei hohen Abkühlgeschwindigkeiten vornehmlich in Längenrichtung zur 
Schweißnahtmitte hin, das Wachstum in Dickenrichtung war beschränkt. Hohe 
Auflösungen zeigten sehr feinstrukturierte Dendriten mit geringem DAS (Abstand der 
Dendritenarme, engl.: dendrite arm spacing). Teilweise waren diese Dendritengrenzen 
kaum noch auszumachen (vgl. Abb. 7.33 re.). 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Abbildung 7.33: Schweißnahtmitte einer GE2,5mm–Probe bei vS=10 mm/s ohne Vorwärmung, 
dendritische Gefügeausbildung und feinstrukturierte Kernbereich 
Figure 7.33: Center of weld zone of GE2,5mm specimen without PHT at vW= 10 mm/s, dendritic 
microstructure formation and fine structured core area 
Neben der dendritischen Ausbildung waren bei Schweißgeschwindigkeiten bis zu 5 mm/s 
auch in der Schweißnahtmitte vereinzelt noch Bereiche zu sehen, die eine Auffächerung 
aufwiesen (Abb. 7.34).  
 
Abbildung 7.34: Dendritische Gefügeausbildung und aufgefächerte Struktur in der 
Schweißnahtmitte einer GE2,5mm Probe ohne Vorwärmung, vS=5 mm/s 
Figure 7.34: Dendrite-like microstructure combined with fan-out structure forming in center of weld zone of 
GE2,5mm specimen without PHT, vS=5 mm/s 
Bei weiter reduzierter Schweißgeschwindigkeit von 2 mm/s und damit sinkender 
Abkühlrate verringerten sich die aufgefächerten Strukturen, bis in diesen Zonen ein rein 
dendritisches Gefüge vorherrschte. Die sich nachfolgend bildenden Dendriten zeigten 
jedoch ein unregelmäßiges Wachstum, die Breite konnte mehrere 10-100 µm betragen. 
Die Grenzen der Dendriten waren durch das Wachstum nicht mehr gleichmäßig in 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
UA: 150 kV 
IB: 3 mA 
vS: 5 mm/s 
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Erstarrungsrichtung ausgebildet, wahrscheinlich durch die Bildung erster 
Großwinkelkorngrenzen bedingt (Abb. 7.35 li.).  
   
Abbildung 7.35: Schweißnahtmitte einer GE2,5mm–Probe bei vS=2 mm/s ohne Vorwärmung, 
unregelmäßige dendritische Ausbildung mit teilweise interner lamellarer Strukur 
Figure 7.35: Center of weld zone of GE2,5mm specimen without PHT at vW= 2 mm/s, irregular dendritic 
microstructure formation partially showing internal lamellar structure 
Im Inneren dieser Gebiete zeigte sich eine vollständig lamellare Struktur, ähnlich der 
lamellaren Ausbildung im Randbereich, jedoch weitaus feiner und mit konstant 
gleichgerichteter Orientierung im jeweiligen Dendriten. Die durch die verlangsamte 
Erstarrung im Inneren der Schweißnaht geringeren Spannungen behindern den 
vollständig-lamellaren Bildungsprozess offenbar nicht. 
Diese Abhängigkeit der aufgefächerten Strukturen von der Abkühlrate gibt Hinweis auf 
ein Übergangsgefüge. Dabei kann es sich, wie von verschiedenen Autoren beschrieben 
[135-137], um ein lamellares Widmannstätten-Gefüge handeln. Dieses zeichnet sich 
durch voneinander abweichende nadelförmige Strukturen aus. Es entsteht durch 
anormale Entmischung, bei der die Diffusion durch hohe Abkühlraten oder lange 
Diffusionswege behindert wird und das Gefüge entlang kristallographisch günstiger 
Pfade umklappt. Diese scheinen in der NG-Struktur vorhanden zu sein. Möglicherweise 
findet die massive Umwandlung entlang ähnlicher Pfade statt, ist jedoch durch ein 
höheres Temperaturgefälle anderen Triebkräften ausgesetzt und durch eine 
möglicherweise höhere Gitterspannung in der Ausdehnung beschränkt. Die lokale 
lamellare Ausbildung in den Dendriten belegt darüberhinaus, dass eine lamellare Struktur 
der GE-Legierung meta-stabil ist und sich nur unter gewissen Abkühlbedingungen oder 
Wärmebehandlungen formt, wie u.a. von Huang et al. [4,133] beschrieben. 
Die Mikrostruktur der mit hoher Schweißgeschwindigkeit gefügten Proben zeigte jedoch 
im gesamten Bereich der Schweißnaht, vor allem im Schmelzzonenrandbereich, unter 
optimierten lichtmikoskopischen Einstellungen und höchsten Vergrößerungen Strukturen, 
die ein federartiges Erscheinungsbild aufwiesen und so der Beschreibung von massivem 
Gamma entsprachen (Abb. 7.36 oben li.).  
UA: 150 kV 
IB: 2,4 mA 
vS: 2 mm/s 
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Bei geringeren Schweißgeschwindigkeiten (vS<5 mm/s) konnten diese Strukturen nur 
noch partiell im Schmelzzonenrandbereich nachgewiesen werden, da hier die 
Abkühlraten am höchsten waren. Diese Bereiche wurden anschließend einer SE/BSE-
überlagerten REM-Analyse unterzogen, um Dichtekontraste zwischen der α-Phase und 
der Al-reicheren γ-Phase zu erhalten und so eine bessere Bewertungsgrundlage zur 
Unterscheidung und Zuordnung zu erhalten.  
Abbildung 7.36 (oben re. sowie unten) zeigt, dass es sich bei den beobachteten 
Strukturen um das in der Literatur beschriebene massive Gamma handelt. Die Bereiche, 
in denen sich γm gebildet hat, erscheinen im SE/BSE-Bild dunkler (Abb. 7.36 Kreise), sie 
bildeten zumeist kleine inselförmige Bereiche, das Gefüge klappt somit nicht komplett 
und homogen um.  
 
Abbildung 7.36: Oben links: Hohe Vergrößerung im Lichtmikroskop zeigt federartige mögliche γm 
Strukturen im Bereich der äußeren Schweißnaht einer GE2,5mm Probe mit höchster Abkühlrate, 
oben rechts und unten: SE/BSE Bilder der Schweißnaht einer GE2,5mm Probe mit höchster 
Abkühlrate, γm Strukturen (Kreise) in gesamter Schweißnaht (o., m., u.) sichtbar  
Figure 7.36: Top left: High Magnification in light-optical microscope showing featherlike possible γm 
structure in outer area of weld seam of GE2,5mm specimen of highest cooling rate,  Top right and bottom: 
SE/BSE images of weld seam of GE2,5mm specimen wih highest cooling rate, γm structures (circles) 
observable in entire seam (t.,m.,b.)  
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Auch wenn keine spezifische Stelle im Gefüge bevorzugt umwandelt, fällt doch eine 
Bildung in Nähe der Dendritenoberfläche auf, an der sich bevorzugt Al-Seigerungen 
feststellen lassen (Abbildung 7.36 o. re.). Dies spricht für eine vermehrte γm-Bildung bei 
höher Al-haltigen Legierungen. Bei hoher Vergrößerung (Abb. 7.36 u. re.) ist die 
federartige Struktur klar erkennbar, die Größe dieser Bereiche lag konstant bei etwa 4-
5 µm.Bedingt durch die schnelle Abkühlung bei Schweißgeschwindigkeiten bis zu 10 
mm/s klappt das Kristallgitter im Bereich der α-Transus Linie des Phasendiagrammes 
derart schnell in die γ-Phase um, dass eine Ordnung zu α2 nicht möglich ist, hier kommt 
es zur Bildung des verzerrten γm-Gitters [132,134,135]. Dessen Gitterparameter müssen 
zwangsläufig vom umgebenden normalen γ-Gitter abweichen. Dadurch ändert sich 
partiell auf engem Raum die Ausrichtung der entstehenden Lamellen, wodurch das 
Gefüge an dieser Stelle eine federartige Erscheinung zeigt.  
Bei den Proben mit hoher Abkühlgeschwindigkeit konnte dementsprechend entlang der 
Randbereiche mit hohem γm-Gehalt eine teilweise deutliche Rissbildung beobachtet 
werden (Abb. 7.37), die sich entlang der äußeren Schmelzzone orientierte. 
 
 
Abbildung 7.37: Rissbildung bei hohem γm-Gehalt am Schmelzzonenrandbereich einer GE-Probe  
Figure 7.37: Crack formation at high amount of γm at border of molten area of GE specimen  
Somit kann bestätigt werden, dass die Al-reichere Legierung GE bei hohen Abkühlraten 
massiv umwandeln kann. Die niedriger Al-haltige Legierung V5 zeigte jedoch aus den 
bereits in Kapitel 2.2 und 7.1.3 genannten Gründen keine Anzeichen einer massiven 
Umwandlung. 
Mit einer Reduzierung der Abkühlrate änderte sich die Breite der äußersten Zone, in der 
Widmannstätten-Strukturen beobachtet werden konnten. Je geringer die Abkühlrate war, 
etwa durch sinkende Schweißgeschwindigkeit, desto breiter wurde diese Zone. Die 
absoluten Breiten dieser Zonen lagen jedoch lediglich zwischen etwa 60 µm bei höchster 
und 150-200 µm bei niedrigster Abkühlrate, gemessen im repräsentativen oberen 
Kapillarbereich.  
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Die Legierung GE zeigte, in Bezug auf die Änderung der Breite unterschiedlicher Zonen 
im Grund- und Schweißnahtgefüge, also eine andere Reaktion auf die Abkühlraten als 
die Legierung V5.  
Die Analysen der Elementverteilungen zeigten deutliche Unterschiede zu den V5-Proben 
sowohl mit als auch ohne Vorwärmung. Auffällig war der Verlauf der Kurven im 
Schweißgut verglichen mit denen im Grundwerkstoff. Die GE-Probe zeigte einen 
unsteten Kurvenverlauf u.a. der Ti- und Al-Anteile im Schweißgut, zum Grundwerkstoff 
hin wurde die Kurve homogener (Abb. 7.38), der Kurvenverlauf der V5 Probe zeigte noch 
ein konträres bzw. entgegengesetztes Verhalten (vgl. Abb. 7.11). Dies kann an der 
beobachteten lamellaren Ausbildung sowie einer ausgeprägten Seigerungsbildung im 
Schweißnahtinneren der GE-Probe liegen. Der Grundwerkstoff der 2,5 mm dicken 
Proben hingegen ist aufgrund der HIP-Behandlung annähernd homogen und weist kaum 
lamellares Gefüge auf. 
  
Abbildung 7.38: EDX Line-Scan einer GE-Probe mit hoher Abkühlrate (vS=10mm/s ohne VW), 
Messrichtung Schweißnahtmitte zu Grundwerkstoff s. Pfeil, Angaben in Gewichtsprozent 
Figure 7.38: EDX-line scan of GE specimen after rapid cooling (vW=10 mm/s w/o PHT), measurement 
direction from weld metal to base metal consider arrow, indication in weight percent  
Abbildung 7.39 zeigt, insbesondere bezüglich der Verteilung von Aluminium, eine im 
Vergleich zu V5-Proben vergleichbarer Parameter (vgl. Abb. 7.12) deutlich 
inhomogenere Elementverteilung in der WDX-Analyse. Die Dendriten des 
Schweißnahtbereiches sind klar zu erkennen, was auf Seigerungen, wahrscheinlich 
interdendritische oder Mikroseigerungen, hinweist. Anhand der Unterschiede in den 
Mikroschliffen und der Elementanalyse ist wahrscheinlich, dass die Legierung GE unter 
diesen Schweißbedingungen einem anderen Erstarrungspfad folgt als die Legierung V5. 
 
 
 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Abbildung 7.39: WDX-Analyse der Elemente Nb, Ti, Cr und Al der WEZ einer GE2,5mm–Probe bei 
vS=10 mm/s ohne Vorwärmung, Inhomogene Elementverteilung 
Figure 7.39: WDX analysis of elements Nb, Ti, Cr and Al of HAZ of GE2,5mm specimen at vW=10 mm/s w/o 
PHT, inhomogeneous distribution of elements 
 
SE/BSE-Bilder sowie höheraufgelöste Elementanalysen der dendritischen sowie 
interdendritischen Bereiche (Abb. 7.40) zeigen erwartungsgemäße Unterschiede zur 
Legierung V5.  
  
 
Abbildung 7.40: SE/BSE Bilder und WDX-Analysen der Elemente Nb, Ti, Cr und Al der WEZ einer 
GE2,5mm–Probe bei vS=10 mm/s ohne Vorwärmung, interdendritische Seigerungen 
Figure 7.40: SE/BSE images and WDX analysis of elements Nb, Ti, Cr and Al of HAZ of GE2,5mm 
specimen at vW=10 mm/s w/o PHT, interdendritic segregations 
Die Dendriten in der Randzone des Schmelzbereiches sind klar zu erkennen (Abb. 7.40 
o. re.), dies liegt vorrangig an den im Vergleich zu V5-Proben deutlich dunkleren 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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interdendritischen Bereichen. Die WDX-Analyse belegt, dass es dort zu einer starken 
Seigerung von Chrom, vor allem jedoch von Aluminium gekommen ist (Abb. 7. 40 u. re), 
während es im Bereich von Niob und Titan zu einer geringfügigen Abreicherung kam. 
Laut Lamirand et al. [87] kann Chrom die lamellare Struktur destabilisieren. Da das 
Gefüge an dieser Stelle jedoch noch keine (lamellare) Umwandlung durchlaufen hat, 
konnte dieses Phänomen nicht beobachtet werden. Hierzu wären umfangreichendere 
Untersuchungen zur Wärmenachbehandlung notwendig.Anhand des Phasendiagramms 
konnte bereits vermutet werden, dass ein erheblicher Teil des Gemisches der 
peritektischen Zusammensetzung entspricht und ein dementsprechend hoher Anteil 
umwandelt. Die α-Phase kann sich an den Grenzflächen zwischen Liquid und der β-
Phase (L + β) bilden, wodurch sich auch eine diffusionshemmende Wirkung der α-Phase 
ergibt, was die peritektischen Reaktionen in der Regel langsam ablaufen lässt. Der sich 
bildende α-Mischkristall lagert sich so um den bereits bestehenden β-Mischkristall herum 
an (griechisch: Peritektikum = das Herumgebaute). Die α-Phase drückt die primäre β-
Phase somit bildlich gesprochen in die Mitte des Erstarrungsgebietes, hier also der 
Dendriten. Tatsächlich können im Inneren der Dendriten noch feine helle, teilweise auch 
verästelte, Linien beobachtet werden, die wahrscheinlich Reste der β-Phase zeigen. Das 
Auftreten dieser Phasen in der beobachteten Morphologie lässt somit den Schluss zu, 
dass die Legierung GE über die peritektische Reaktion L + β -> α erstarrt. Eine 
Erstarrung über die solid state beta Reaktion hätte ein Wachstum der α-Phase aus der 
β-Matrix vorausgesetzt. Dies konnte jedoch nur bei der Legierung V5 beobachtet 
werden. 
Die Erstarrungsmorphologie zeigt dabei ein über verschiedene Abkühlraten relativ 
stabiles Verhalten.  
Analysen von bei 2 mm/s Schweißgeschwindigkeit ohne Vorwärmung und somit deutlich 
geringerer Abkühlgeschwindigkeit gefügten Proben unterstützen diese These. Hier finden 
sich in der WDX-Flächenanalyse ähnliche dendritische Erscheinungen (Abb. 7.41). 
 
Abbildung 7.41: WDX-Analyse der Elemente Cr und Al der WEZ einer GE2,5mm–Probe bei vS=2 mm/s 
ohne Vorwärmung, inhomogene Elementverteilung 
Figure 7.41: WDX analysis of elements Cr and Al of HAZ of GE2,5mm specimen at vW=2 mm/s w/o PHT, 
inhomogeous distribution of elements 
UA: 150 kV 
IB: 2,4 mA 
vS: 2 mm/s 
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Nach wie vor zeigen sich vornehmlich bei der Elementverteilung des Aluminiums 
deutliche Seigerungszonen im dendritischen Bereich. Der Einfluss der geringeren 
Schweißgeschwindigkeit macht sich jedoch in einer Verbreiterung der Dendriten 
bemerkbar (Abb. 7.42), die aufgrund der größeren Erstarrungszeit vornehmlich in 
Dickenrichtung wachsen. Die Al-angereicherten interdendritischen Bereiche scheinen 
zudem anzuwachsen, jedoch setzen hier erste diffusive Effekte ein, die die Grenzen der 
Al-Seigerungen diffuser und damit breiter erscheinen lassen.  
 
Abbildung 7.42: SE/BSE Bilder und WDX-Analysen der Elemente Cr und Al der WEZ einer GE2,5mm–
Probe bei vS=2 mm/s ohne Vorwärmung, interdendritische Seigerungen 
Figure 7.42: SE/BSE images and WDX analysis of elements Cr and Al of HAZ of GE2,5mm specimen at 
vW=2 mm/s w/o PHT, interdendritic segregations 
Der EDX-Scan bei Proben mit hoher Schweißgeschwindigkeit zeigte wie bei den 
äquivalenten V5-Proben einen verhältnismäßig geringen Al-Abbrand im 
aufgeschmolzenen Bereich (vgl. Abb. 7.38). Eine Verringerung der 
Schweißgeschwindigkeit zeigte hier ebenfalls nur einen geringen, mit den V5-Proben 
vergleichbaren, Al-Abbrand von etwa 2 at%. Aufgrund des nominell um bis zu 2,5 at% 
höheren Al-Gehaltes der GE-Legierung war ein höherer Abbrand erwartet worden. 
Denkbar wäre auch die höhere Bindungskraft im γ-TiAl Gitter, das bei der GE-Legierung 
vorherrscht.   
Mit Vorwärmung geschweißte Proben zeigen ein prinzipiell ähnliches Verhalten in Bezug 
auf die Gefügeausbildung wie Proben ohne Vorwärmung. Die aufgeschmolzene und 
damit auch die insgesamt wärmebeeinlusste Zone war jedoch größer als bei nicht 
vorgewärmten Proben. 
Sie zeigte jedoch nicht die enorme Verbreiterung der WEZ wie die V5-Proben, vorrangig 
durch das Fehlen einer ausgeprägten WEZ bedingt. Die Bereiche der Schmelzzone 
zeigten unter lichtmikroskopischer Betrachtung vergleichbare Ausbildungen des 
entstehenden Gefüges. Der Übergang vom Grundwerkstoff ins Schweißgut fand nach 
den gleichen Prinzipien der „Auffächerung“ der Körner des Grundwerkstoffgefüges statt 
(Abb. 7.43). Nach Vergleich mit Proben ohne Vorwärmung wird deshalb vermutet, dass 
 UA: 150kV  IB: 2,4mA  vS: 2mm/s 
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sich hier relativ unabhängig von der Abkühlrate eine mushy zone bildet, in der eine 
Rekristallisation nur unter erschwerten Bedingungen stattfinden kann. Vielmehr kann sich 
hier, wie bereits erwähnt, ein Widmannstätten-Gefüge ausbilden, das sich nicht homogen 
bildet, sondern aufgrund der durch den Schweißprozess eingebrachten Spannungen 
verzerrt wird und so die beobachteten nicht-linearen Auffächerungen hervorruft. 
 
Abbildung 7.43: Bereich der WEZ (li.) und des Schmelzzonenrandbereiches (teigige Zone, re,) einer 
GE2,5mm–Probe bei vS=2 mm/s und VW von 700°C 
Figure 7.43: Area of HAZ (left) and transition zone (mushy zone, right) of GE2,5mm specimen at vW=2 mm/s                   
and PHT of 700°C 
Alle Dendriten im Bereich der Schweißnahtmitte zeigten deutliche lamellare Strukturen 
(Abb. 7.44 li.). Die SE/BSE-Bilder der Schmelzzone bestätigten, daß γm–Strukturen im 
Gegensatz zu Proben höherer Abkühlrate in der zentralen Schmelzzone so gut wie nicht 
mehr zu finden sind (Abb. 7.44 re). 
 
Abbildung 7.44: Bereich der Schweißnahtmitte im Lichtmikroskop (li.) und im SE/BSE-Bild (re.) 
einer GE2,5mm–Probe bei vS=2 mm/s und VW von 700°C 
Figure 7.44: Area of center of weld seam (left) and boundary area (right) of GE2,5mm specimen at 
vW=2 mm/s and PHT of 700°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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Nur im Schweißnahtrandbereich können noch geringe Mengen an γm beobachtet werden 
(Abb. 7.45), die beobachteten Restmengen zeigen jedoch eine teil-kohärente 
Ausrichtung, d.h. die federartige Struktur gleicht sich der Ausrichtung der Lamellen im 
dendritischen Bereich an. 
 
Abbildung 7.45: Schweißnahtrandbereich einer GE2,5mm–Probe bei vS=2 mm/s und VW von 700°C, 
teil-kohärente Ausbildung von γm-Strukturen 
Figure 7.45: Boundary area of weld seam of GE2,5mm specimen at vW=2 mm/s and PHT of 700°C, semi-
coherent formation of γm structures 
Zudem sind die Mikroseigerungen hier nicht mehr so deutlich ausgeprägt (vgl. Abb. 7.39-
42 und 7.44 re.). Ursächlich dafür kann neben der stärkeren Diffusion die Ausbildung der 
Primärstruktur sein, die sich deutlich größer ausbildet als im Falle hoher 
Abkühlgeschwindigkeit. Dadurch verringert sich die Oberfläche der Erstarrungsstrukturen 
und es steht weniger Raum für primäre Mikroseigerungen zur Verfügung. Zudem ist die 
lamellare Ausbildung innerhalb der Dendriten teilweise völlig abgeschlossen, vereinzelt 
weisen die Lamellenbreite und -abstände Werte von deutlich unter 1 µm auf. Zwar ist die 
Lamellenstruktur bei der Legierung GE nur meta-stabil, eine derart feine Lamellenstruktur 
konnte bei Proben der V5 Legierung jedoch nicht beobachtet werden.   
EDX-Analysen der vorgewärmten Proben zeigten wiederum einen, den V5-Proben 
annähernd vergleichbaren, Abbrand von Aluminium, dieser lag abhängig von der 
Schweißgeschwindigkeit bei etwa 1,2-1,5 wt% (Abb. 7.46). 
 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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Abbildung 7.46: EDX-Line Scan einer GE2,5mm–Probe bei vS=2 mm/s und VW von 700°C 
Figure 7.46: EDX line scan of GE2,5mm specimen at vW=2 mm/s and PHT of 700 ° 
Eine in Tiefenrichtung messbare Veränderung des Aluminiumgehaltes unterstützt die 
Vermutung, dass die bei dickeren Proben gemessenen prozentual relativ geringen Al-
Verluste auf den Gesamtkapillarbereich, der im Bereich der Schweißnahtwurzel 
proportional stärker ausgeprägt ist, zu beziehen sind (vgl. Kap. 7.1.3). Verglichen mit den 
nominellen 48,2 at% des Grundwerkstoffes zeigte sich im oberen Teil ein mit knapp unter 
47 at% deutlich geringerer Al-Gehalt, während im unteren Bereich der Schweißnaht bis 
in die Wurzel Werte von knapp über 47 at% gemessen wurden (Abb. 7.47 re.). Auch 
wenn die Dampfkapillare im Wurzelbereich aus dem Werkstoff austritt, das 
Konzentrationsgefälle des Aluminiums also besonders hoch ist, wird durch den 
Kanaldruck ein zügiger Konzentrationsausgleich geschaffen. Da dort zudem deutlich 
weniger Material thermisch beeinflusst wird (Abb. 7.47 li.), ist primär das gesamte 
thermisch beeinflusste Materialvolumen ausschlaggebend für den Al-Abbrand. 
  
Abbildung 7.47: EDX-Messfelder in der Schweißnaht einer GE2,5mm–Probe bei vS=2 mm/s und VW 
von 700°C, Messfelder 1-10, Angaben in at% 
Figure 7.47: EDX measuring fields in weld seam of GE2,5mm specimen at vW=2 mm/s and PHT of 700°C, 
measuring fields 1-10, fraction in at% 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
106   
Proben der Legierung GE zeigten jedoch einen gegenüber den V5-Proben deutlicheren 
Einfluss der Abkühlrate auf den Verlauf der Al-Messlinien der Line-Scans. Während 
Proben mit niedriger Abkühlrate einen relativ stetigen Verlauf aufwiesen, zeigten solche 
mit höherer Abkühlrate gerade im Schweißgut einen deutlich unsteteren Kurvenverlauf 
(vgl. Abb. 7.38 – GE). Eine wahrscheinliche Ursache sind die im Schweißgut stärker 
ausgeprägten Mikroseigerungen, die sich bei längerem Zeitintervall diffusiv auflösen 
können (vgl. Abb. 7.45 und Abb. 7.49).  
Die WDX-Flächenanalysen zeigten im Schweißnahtinneren der vorgewärmten GE-
Proben keine klare, scharf abgegrenzte dendritische Struktur mehr. Als Folge der 
geringen Abkühl-geschwindigkeit sind die Dendriten angewachsen, die Seigerungen 
koagulierten dabei in spezifischen Regionen und schienen „zur Seite gedrückt“ worden 
zu sein. Durch die peritektische Erstarrung könnten die o.g. diffusionshemmenden 
Effekte dazu geführt haben, dass beispielsweise das Aluminium noch keinen vollständig 
homogenen Ausgleich erzielen konnte (Abb. 7.48, vgl. Abb. 7.39). Für den allgemein 
diffusionsgehemmten Ausgleich der Legierungselemente spricht zudem, dass auch 
Chrom, trotz eines Gesamtgehaltes von lediglich 2 at%, noch deutliche Anreicherungen 
in diesen interdendritischen Regionen zeigt. Niob hingegen, das sich vornehmlich in der 
β-Phase gelöst hat, ist im Zuge der Erstarrung bereits ausreichend homogen gelöst, es 
finden sich eher Nb-arme Regionen im interdendritischen Bereich.  
 
Abbildung 7.48: WDX-Flächenscan der Elemente Nb, Ti, Cr und Al der WEZ einer GE2,5mm–Probe 
bei vS=2 mm/s und VW von 700°C, inhomogene Elementverteilung 
Figure 7.48: WDX analysis of elements Nb, Ti, Cr and Al of HAZ of GE2,5mm specimen at vW=2 mm/s with 
PHT of 700°C, inhomogeous distribution of elements 
Die SE/BSE-Bilder sowie höheraufgelöste WDX-Analysen belegen das 
Dendritenwachstum, im Schweißnahtinneren sind kaum noch dendritische Strukturen zu 
erkennen, wahrscheinlich durch die Bildung erster Großwinkelkorngrenzen bedingt. Die 
daraus resultierenden „Körner“ zeigen in ihrem Inneren großflächig ausgebildete 
lamellare Strukturen (vgl. Mikroschliffe in Abb. 7.44), die im Randbereich auch im REM  
(Abb. 7.49 li.) noch ansatzweise beobachtet werden können. Diese Lamellen sind, wie 
auch im Mikroschliff ersichtlich, sehr fein. Die Breite der einzelnen Lamellen 
unterschreitet mit bis zu 0,5 µm deutlich das 1 µm-Maß der V5-Proben. 
 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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Abbildung 7.49: SE/BSE Bilder und WDX-Analysen der Elemente Cr und Al der WEZ einer GE2,5mm–
Probe bei vS=2 mm/s und VW von 700°C [131], geringere interdendritische Seigerungen 
Figure 7.49: SE/BSE images and WDX analysis of elements Cr and Al of HAZ of GE2,5mm specimen at 
vW=2 mm/s with PHT of 700°C [131], less interdendritic segregations 
Hochauflösende WDX Analysen der Randbereiche (Abb. 7.49 m.+re.) zeigen 
darüberhinaus, dass sich das Aluminium nun diffusiv verteilt hat, die interdendritischen 
Seigerungen haben sich weitesgehend aufgelöst. Nur die Dendritenkerne sind nach wie 
vor Al-arm, hier kam es zur Anreicherung von Chrom. Dieses ist nun aus den 
interdendritischen Bereichen (vgl. Abb. 7.40 und 7.42) in die ehemaligen Dendritenkerne 
diffundiert. Hierfür können unterschiedlich starke Diffusionskoeffizienten des Chroms 
gegenüber den anderen Legierungselementen im TiAl-Gitter verantwortlich sein.   
Die 5 mm dicken Proben zeigten bei hohen Abkühlgeschwindigkeiten trotz ihrer 
unterschiedlichen Mikrostruktur eine vergleichbare lamellare Ausbildung von WEZ und 
Schweißnahtgefüge ähnlich den gehipten 2,5 mm dicken Near-Gamma Proben. Da das 
Grundgefüge bereits eine lamellare Struktur aufwies, war der Übergang vom 
Grundwerkstoff in die Schweißnaht schlechter abzugrenzen, eine Schmelzlinie war 
mikroskopisch nicht mehr sichtbar (Abb. 7.50 o.). 
Aufgefächerte Strukturen waren auch hier zu beobachten, diese waren jedoch nicht so 
stark ausgeprägt und in der Regel kleiner als bei vergleichbaren 2,5 mm dicken Proben 
mit globularem Gefüge, der Einfluss der lamellar-bedingten kürzeren Diffusionswege 
kann die Bildung des Widmannstättengefüges verringert haben. 
In der Übergangszone wurden vereinzelt sich kreuzende Strukturen beobachtet (Abb. 
7.50 u.li., Pfeil), die lokal begrenzt unterschiedliche, teils rechtwinklige Ausrichtungen 
zueinander zeigten. Diese Strukturen können ein Hinweis auf eine martensitische 
Umwandlung sein. 
 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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Abbildung 7.50: Gefüge der WEZ einer GE5 mm–Probe bei vS=5 mm/s ohne VW, o.: Übergangszone,  
u. li.: martensitische Strukturen, u. re.: γm-Strukturen 
Figure 7.50: Microstructure of HAZ of GE5 mm specimen at vW=5 mm/s w/o PHT, top: transition zone,  
bottom left: martensitic structure, bottom right: partially observed γm structures   
Laut Peters et al. können TiAl-Legierungen martensitisch umwandeln [4], Grujicic et al. 
fanden bei hoch β-haltigen Legierungen mit geringerem Al-Gehalt martensitische 
Strukturen, die sogar einen positiven Einfluss auf die Bruchzähigkeit hatten [138]. Zwar 
fanden auch Strychor et al. [139] in β-haltigen Legierungen martensitische Strukturen, 
allerdings nur bei niedrigen Nb-Gehalten. Da die GE-Legierung zwar einen niedrigen Nb-
Gehalt, aber hohe Al-Gehalte bei theoretisch vernachlässigbarem β-Anteil aufweist, 
können die vorgefundenen Strukturen sich nur partiell unter dafür optimalen 
Bedingungen gebildet haben. In der Tat wurden nur äußerst geringe martensitische 
Strukturanteile gefunden, die auf Rest-β hindeuten könnten. Der Martensit selber bildet 
sich durch einen Umklappvorgang aus dem Rest-β, die hier vorgefundenen Strukturen 
würden somit bedeuten, dass die Erstarrung generell von einem Umklappvorgang 
begleitet wird, dieser aber partielle Abweichungen aufweisen kann. Bislang nicht 
ausreichend betrachtete Gittereigenschaften der TiAl wie beispielsweise ihre 
Stapelfehlerenergie können diese Gleitungen beeinflussen, hier könnten Gleitsysteme 
aktiviert worden sein, die bislang nicht berücksichtigt wurden. 
UA: 150 kV 
IB: 5,4 mA 
vS: 5 mm/s 
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Massives Gamma wurde demzufolge zwar anteilig in der WEZ gefunden, im Inneren der 
Schweißnaht konnte jedoch ungeachtet der Abkühlrate kein massives Gamma mehr 
beobachtet werden. Die bei dicken Blechen durch einen erhöhten Energieeintrag 
langsamere Abkühlung des Schweißnahtinneren könnte dessen Bildung verhindert 
haben.  
Bei geringerer Abkühlung zeigte sich eine Fortsetzung dieser Tendenz, es fand eine 
weitere Reduzierung der Anteile aufgefächerter Strukturen in der WEZ statt (Abb. 7.51 
li.), ab Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s mit Vorwärmung bzw. 1 mm/s ohne 
Vorwärmung waren so gut wie keine aufgefächerten Strukturen mehr zu beobachten 
(Abb. 7.51 re.). Unterschiede zeigten sich nur in einer homogeneren Mikrostruktur im 
Inneren der Proben, die bei 1 mm/s geschweißt wurden. Da die primären Abkühlraten 
hier geringer waren, stand für die Bildung der lamellaren Struktur mehr Zeit zur 
Verfügung. In der äußeren umgewandelten Zone zeigte sich jedoch ein ebenso 
fächerartig strukturiertes Gefüge, was mit der dort höheren Abkühlrate konform geht. 
  
Abbildung 7.51: Gefüge der WEZ einer GE5mm–Probe, li.: Aufgefächerte Strukturen bei vS=2 mm/s 
mit VW von 700°C, re.: homogenere Gefügeausbildung bei vS=1 mm/s ohne VW 
Figure 7.51: Microstructure of HAZ of GE5mm specimen, left: fan-out structure at vW=2 mm/s with PHT of 
700°C, right: more homogeneous structure at vW=1 mm/s w/o PHT 
Von einer im Randbereich geringen Koloniegröße kam es durch Bildung erster 
Großwinkel- korngrenzen zum Anwachsen der Kolonien mit einer extrem feinen 
lamellaren Ausbildung im Schweißnahtinneren.  
Hier waren bei diesen niedrigsten Abkühlraten augenscheinlich keine Seigerungszonen 
von Aluminium und Chrom mehr zu erkennen, diesen stand durch die verzögerte 
Abkühlung genug Zeit zur Verfügung, sich aufzulösen.  
Extrem niedrige Schweißgeschwindigkeiten scheinen somit einen größeren Einfluss auf 
die Gefügeausbildung zu haben, als Vorwärmungen bei geringen 
Schweißgeschwindigkeiten. Vorwärmungen sind bei Schweißgeschwindigkeiten von 
2 mm/s jedoch noch notwendig, um rissfreie Schweißnähte zu erzielen, da hier 
UA: 150 kV 
IB: 3,9 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
UA: 150 kV 
IB: 4,2 mA 
vS: 1 mm/s 
VW: - 
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Spannungen über Schweißnaht und WEZ bis ins das Grundgefüge abgebaut werden 
können. Durch die bei vS=1 mm/s extrem langsame Abkühlrate in der Schweißnaht 
selber wird das Gefüge aber offenbar so stark beeinflusst, dass eine nennenswerte 
Reduktion der entstehenden Schweißnahteigenspannungen eintritt und die Rissfreiheit 
vergleichbar mit denen vorgewärmter Proben ist.  
7.2 Wärmebehandlung nach dem Schweißprozess 
Die nachfolgende Wärmebehandlung der elektronenstrahlgeschweißten Proben erfolgte 
mit den Zielen, das Ausgangsgefüge durch Rekristallisation zu beeinflussen und nach 
Möglichkeit weitestgehend wiederherzustellen, eine deutliche Reduzierung der 
Härtewerte zu erzielen sowie zum Auflösen eventuell vorhandener γm- oder anderer 
inhomogener Phasen. Im angewendeten Temperaturbereich können zusätzlich 
Spannungen abgebaut werden, die durch den Schweißprozess eingebracht worden sind. 
Dadurch würde eine weitere Bearbeitung der Proben erleichtert. 
Auf Grundlage vorheriger Arbeiten (s. Kap. 2.2-2.3) sowie der Untersuchungen von 
Baeslack und Jensen et al. [140] wurden Parameter für eine exemplarische 
Wärmebehandlung bestimmt. Damit wurden exemplarische Proben beider Legierungen 
für 8 Stunden bei 950°C unter Argon wärmebehandelt, die Aufheiz- und Abkühlraten 
lagen bei 10°C/min (Abb. 7.52). 
 
Abbildung 7.52: Schematischer Zeit-Temperaturverlauf der Nachwärmebehandlung 
Figure 7.52: Schematic time-temperature profile of post weld heat treatment (PWHT) 
Das Phasendiagramm für unlegierte Titanaluminide zeigt hier ein 2-Phasengebiet aus 
α2+γ, in dem neben dem Spannungsarmglühen auch das Superplastische Umformen 
stattfindet. Die hier verwendeten höher Nb-legierten Titanaluminide liegen ebenfalls im 
relativ stabilen α2+γ Bereich, die höher Al-haltigen Titanaluminide weisen hier jedoch ein 
γ-Phasengebiet auf. Somit sind Unterschiede in der Gefügeausbildung zu erwarten. Da 
jedoch Zeit und Umfang der Umwandlung ebenfalls stark von den Abkühlbedingungen 
abhängen und diese noch nicht hinreichend beschrieben wurden, bedarf es darüber 
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hinausgehender Untersuchungsreihen. Dies würde den Rahmen dieser Forschungsarbeit 
jedoch übersteigen.   
Beide Werkstoffe wurden derselben dargestellten Wärmebehandlung ausgesetzt, da der 
gesamte Wärmebehandlungsprozess einen großen Aufwand erforderte. Weiterführende 
Untersuchungen mit höheren Temperaturen könnten Optimierungspotential bieten, für 
eine prinzipielle Aussage zur unterschiedlichen Gefügeausbildung beider Werkstoffe war 
diese Wärmebehandlung jedoch ausreichend und kann Randbedingungen für weitere 
Verfahrensparameter aufzeigen. 
Die Härtewerte der nachwärmebehandelten Proben zeigten weder bei der Legierung V5 
noch bei GE eine signifikante Reduzierung der Härte, auch der Härteverlauf konnte nicht 
homogenisiert werden (Abb. 7.53). Bei Proben der Legierung V5 reduzierte sich die 
beobachtete Härtereduktion in der Schweißnahtmitte geringfügig. Offensichtlich sind die 
Temperatur sowie die Dauer der Wärmebehandlung nicht ausreichend für eine deutliche 
Änderung. Denkbar wäre auch ein massiver Einfluss sich neu bildender Phasen oder 
Ausscheidungen.   
  
Abbildung 7.53: Härteverlauf einer V55mm Probe vor (li.) und nach (re.) einer Nachwärmebehandlung  
Figure 7.53: Hardness profile of V55mm specimen before (left) and after (right) PWHT 
Die Mikroschliffe zeigten jedoch eine deutliche Veränderung des Gefüges sowohl in der 
WEZ als auch in der Schweißnaht. Die WEZ der V5-Proben zeigte keine 
unterschiedlichen Zonen mehr (Abb. 7.54 li., vgl. Abb. 7.7 ff), das Gefüge der gesamten 
wärmebeeinflusten Zone erschien im Makroschliff homogen. Insbesondere Proben, die 
mit hoher Schweißgeschwindigkeit gefügt wurden, zeigten ein extrem feinstrukturiertes 
Gefüge im Inneren der Schweißnaht, unabhängig von der Werkstückdicke. Hier war 
zudem eine beginnende lamellare Ausbildung in der WEZ zu beobachten, das 
Schweißgut selber war extrem feinkörnig (Abb. 7.54 re.), offenbar durch die keimbildende 
Wirkung von Bor sowie der sekundären α-Plättchen. 
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Abbildung 7.54: V5-Probe hoher Schweißgeschwindigkeit und Abkühlrate (vS=10 mm/s ohne 
Vorwärmung) nach Nachwärmebehandlung (WEZ/Schweißnaht) 
Figure 7.54: V5 specimen of high welding speed and thus high cooling rate (vW=10 mm/s w/o PHT) after 
PWHT (HAZ/Weld Seam) 
Bei V5-Proben, die mit geringerer Abkühlrate erstarrten, wurde der 
Bildungsmechanismus der Lamellen deutlicher, da die beobachteten Bereiche mit 
beginnender Kornbildung, wie in vorherigem Kapitel erwähnt, größer waren. Dadurch 
benötigte die von außen wachsende lamellare Struktur mehr Zeit zur vollständigen 
Bildung über den gesamten Dendriten. Da das Schweißgut nach vermehrter 
Umwandlung von α zu γ nun lamellare Strukturen zeigte, stachen homogene helle 
Bereiche deutlich hervor (Abb. 7.55). Diese lagen vornehmlich innerhalb der nun durch 
Großwinkelkorngrenzen begrenzten Gebiete und orientierten sich an den ehemaligen 
Dendritengrenzen.  
Durch diese Orientierung der γ-Phasengebiete wird deutlich, dass die Umwandlung von γ 
aus der α-Phase vornehmlich an den ehemaligen Dendritengrenzen stattfand, die durch 
den Rest-Gehalt an Boriden als Keimbildner fungieren. 
 
 
 
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Abbildung 7.55: Mikroschliff der WEZ (o.) und des Schweißgutes (u.) einer V5-Probe mit geringer 
Abkühlrate (vS=2 mm/s bei VW von 700°C) nach Nachwärmebehandlung  
Figure 7.55: Microstructure of HAZ (top) and weld metal (bottom) of V5 specimen with low cooling rate 
(vW=2 mm/s at PHT  of 700°C) after PWHT 
Die beobachtete Umverteilung, d.h. die Koagulation der Boride im Schweißgut und 
gerade in der WEZ, konnte jedoch mit der hier getesteten Nachwärmebehandlung nicht 
wieder rückgängig gemacht werden, so dass in jedem Falle von einer Ungleichverteilung 
von Bor im wärmebeeinflussten Bereich ausgegangen werden muss. Trotz Rissfreiheit 
könnte also die weitere Verwendung so geschweißter Werkstoffe und Bauteile, gerade 
im Hochtemperaturbereich, beschränkt bleiben. Weiterführende Untersuchungen zur 
Wärmebehandlung sowie Langzeit- und Kriechfestigkeitsuntersuchungen sind 
notwendig, um eine klare Aussage zur Verwendbarkeit machen zu können. 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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Die GE-Proben zeigten einen wesentlich geringeren Einfluss der Wärmebehandlung auf 
die Gefügeumwandlung als die V5-Proben. Die Proben hoher Abkühlrate zeigten dabei 
keinen nennenswerten Einfluss auf die Wärmebehandlung (Abb. 7.56), weder im Bereich 
der Schweißnaht noch im Bereich der WEZ, wobei die WEZ jedoch parameterbedingt nur 
schmal ausgebildet war. 
 
Abbildung 7.56: Mikroschliff der WEZ einer GE-Probe mit hoher Abkühlrate (vS=10 mm/s ohne VW) 
nach Nachwärmebehandlung  
Figure 7.56: Microstructure of HAZ of GE specimen with high cooling rate (vW=10 mm/s w/o PHT) after 
PWHT 
Bei Proben geringerer Abkühlrate waren hingegen erste Umwandlungsvorgänge zu 
beobachten. Diese Proben wiesen einen deutlicheren lamellaren Anteil auf, der sich nach 
der Abkühlung bilden konnte. Dabei war die lamellare Struktur des Schweißgutes 
unerwartet stabil, es zeigten sich lediglich in einigen wenigen Bereichen sowohl der 
Körner bzw. Lamellenkolonien als auch an den Kolonie-Grenzen 
Auflösungserscheinungen der lamellaren Struktur (Abb. 7.57 o.). 
Die WEZ zeigte deutlichere Spuren einer Umwandlung. Hier kam es vereinzelt zur 
Bildung homogener Bereiche, die sich im Lichtmikroskop hell abzeichneten. In diesen 
Bereichen hatte sich die lamellare Struktur vollständig aufgelöst (Abb. 7.57 u.). Dies 
deutet auf Umwandlungsvorgänge des meta-stabilen lamellaren Gefüges in ein 
einphasiges Gefüge hin. 
Die Literaturangaben hierzu sind nicht eindeutig. Während eine Nachwärmebehandlung 
an feinlamellarem α2+γ-Schweißgefüge zur Rekristallisation von gleichgerichteten γ-
Körnern gerade bei hohen Al-Gehalten führte, konnte sich bei einer niedriger Al-haltigen 
Legierung α2 bilden [140], vorrangig an Triplepunkten.  
UA: 150 kV 
IB: 3,4 mA 
vS: 10 mm/s 
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Abbildung 7.57: Mikroschliff des Schweißgutes (o.) und der WEZ (u.) einer GE-Probe mit geringer 
Abkühlrate (vS=2 mm/s bei VW von 700°C) nach Nachwärmebehandlung  
Figure 7.57: Microstructure of weld metal (top) and HAZ (bottom) of GE specimen with low cooling rate 
(vW=2 mm/s at PHT of 700°C) after PWHT 
Auch beim Diffusionsschweißen beobachteten Buque und Appel dünne Phasensäume 
aus α2, die in benachbarten Regionen durch Ti-Abreicherung zur Wanderung von 
Antistrukturdefekten und damit einhergehender Diffusionserleichterung zu einer 
Rekristallisation der γ-Phase führten. Ein höherer Niob-Gehalt führte dabei aber zu einer 
Verringerung von α2, evtl. zugunsten der β-Phase [29,30].  
Bei einem Ausgangsgefüge aus equiaxialer γ-Struktur mit α-Anteilen auf Triplepunkten 
wurde bei einer GE-ähnlichen Legierung lt. Perez [141] hingegen eine schnelle lamellare 
Umwandlung mit vermehrtem Wachstum der α-Phase festgestellt, bei höheren Nb-
Gehalten und gleichzeitig geringeren Al-Anteilen bildete sich die dann entstehende 
UA: 150 kV 
IB: 2,1 mA 
vS: 2 mm/s 
VW: 700°C 
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Duplex-Struktur langsamer aus als eine lamellare, zudem war dieses Duplexgefüge 
feiner. Bezogen auf die hier beobachtete Gefügeausbildung der WEZ wird deshalb davon 
ausgegangen, dass durch den hier höheren Grad der Unterkühlung Reste der α-Phase 
auf Phasengrenzen oder Triplepunkten vorhanden waren und während der 
Wärmebehandlung gewachsen sind und sich zumindest teilweise zu α2 geordnet haben. 
Begünstigt würde dies durch eine lokale Al-Verarmung an den Phasengrenzen, die durch 
Seigerungen entsteht und bei der Element-Analyse bestätigt wurde. In der Schweißnaht 
herrscht dagegen die lamellare Auflösung vor.  
Bei Proben niedrigerer Abkühlrate war dabei die Breite der WEZ größer. Dies bedeutet 
somit einen absolut größeren Anteil an Widmannstätten-Gefüge im wärmebeeinflussten 
Bereich. Bei Annahme einer spannungsinduziert inhomogenen Ausbildung von Lamellen 
kann die erhöhte Mikrospannung in diesem Bereich konstruktiven Einfluss auf die 
Keimbildung für die α/α2-Phase genommen haben.    
Die Variation der Schweißparameter, insbesondere Schweißgeschwindigkeit und 
Wärmeeintrag, hatte bei der V5-Legierung einen äußerst geringen Einfluss auf die 
Gefügeausbildung sowohl vor als auch nach der Nachwärmebehandlung, bei der 
Legierung GE war dagegen ein merklicher Einfluss auf das Ergebnis bzw. die 
Gefügeausbildung nach der Nachwärmebehandlung zu beobachten. Die mit 950°C 
relativ gering gewählte Temperatur und geringe Haltedauern der Nachwärmebehandlung 
scheinen das stabilisierte V5-Gefüge kaum und das meta-stabile lamellare Gefüge der 
GE-Legierung nur gering zu beeinflussen, obwohl durch den Schweißprozess 
eingebrachte Eigenspannungen die Umwandlung fördern können. Das 
Forschungspotential hierzu ist noch nicht ausgeschöpft. 
7.3 Zwischenfazit  
Auffallend war eine deutliche Aufhärtung aller Proben nach dem Schweißen, sowohl bei 
niedrigen Schweißgeschwindigkeiten als auch bei Vorwärmung. Die Verringerung der 
Abkühlrate führt nicht zu einer geringeren Härte. Vielmehr verbreitert sich die WEZ, die 
ebenso stark aufgehärtet ist und damit den insgesamt aufgehärteten Bereich vergrößert. 
Bei beiden Legierungen führt primär die hohe Gitterverspannung zu diesem 
Härteanstieg. Bei der Legierung V5 hat zudem die ausgeprägtere Bildung, respektive 
Ordnung der α-Phase, die unter anderem durch eine ausgeprägte Textur 
vergleichsweise spröde ist, großen Einfluss. Auch das dort sehr fein ausgebildete 
Gussgefüge kann durch einen Versetzungsaufstau und Behinderung der 
Versetzungsbewegung zum Härteanstieg beitragen, welcher sich auch durch Änderung 
der Schweißparameter oder die von Peters [4] beschriebene mögliche Absenkung der 
Stapelfehlerenergie (SFE) nicht signifikant unterdrücken lässt.  
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Die Legierung V5 zeigt generell ein ebenfalls erhöhtes Härteniveau. Hier kann aber bei 
niedriger Schweißgeschwindigkeit ein auf die Schweißnahtmitte begrenzter Härteabfall 
gegenüber den stark aufgehärteten Bereichen (Härteflanken) der Schmelzlinie und der 
WEZ festgestellt werden. Bei vorgewärmten Proben tritt dieser Effekt bereits bei etwas 
höheren Schweißgeschwindigkeiten auf.  
Bei den 5 mm dicken Proben ist die WEZ durch den größeren Kapillaranteil prozentual 
schmaler, dies führt zu einer prozentual geringeren Breite der aufgehärteten Zone. Eine 
geringere Aufhärtung oder Abflachung der Härtegradienten ist aber, abgesehen von der 
Schweißnahtmitte, ebenfalls nicht zu erkennen. 
Dieser auftretende örtliche Härteabfall in der Schweißnahtmitte bei langsamerer 
Abkühlung kann durch die hier verringerten Al-Seigerungen im interdendritischen Bereich 
erklärt werden. Denkbar wäre auch ein Anlasseffekt des Gefüges durch die verlangsamte 
Abkühlung. Die parameterabhängige Härteänderung bei der Legierung GE kann somit 
durch die Möglichkeit zur Versetzungsbewegung zumindest begünstigt worden sein. 
Aufgrund der hier theoretisch höheren SFE können sich bestimmte Versetzungen bspw. 
nicht so leicht aufspalten, sind eher beweglich und haben somit eine geringere 
festigkeitssteigernde Wirkung.  
Bezüglich des Gefüges zeigen alle untersuchten Proben der Legierung V5 einen 
ähnlichen Aufbau der WEZ sowie der Schweißnaht. Charakteristisch waren mehrere 
Zonen, die die komplexe Erstarrung und die entsprechenden Phasenübergänge 
nachvollziehbar machen. So zeigt das beeinflusste Grundgefüge eine Auflösung der 
lamellaren Struktur, in der Nähe der Schmelzlinie war kein Anzeichen für die ehemals 
lamellare Struktur mehr zu erkennen. An der grundwerkstoffseitigen Schmelzlinie zeigt 
sich  dann anhand der Plättchenbildung bereits die Umwandlung zur α-Phase. Auffallend 
ist die im Bereich der WEZ zur Schweißnaht hin stärker werdende Koagulation von 
ehemals auf den Korn- oder Koloniegrenzen liegenden Boriden. Diese scheinen durch 
die Umwandlung im Bereich der WEZ verschoben zu werden, Anhäufungen sind 
vornehmlich an Triple-Punkten ehemaliger Koloniegrenzen zu finden. Im 
Schweißnahtinneren sind keine typischen nadelförmigen Boride mehr zu erkennen, diese 
schienen sich aufgelöst zu haben oder aufgebrochen worden zu sein. Lediglich im 
interdendritischen Bereich zeigen sich in der WDX-Analyse Spuren von Bor. Eine durch 
Niob erhöhte Seigerungsgefahr konnte nicht bestätigt werden. Trotz der bei Nb geringen 
Diffusion in TiAl und Ti3Al [7] kann die Löslichkeit in der β-Phase eine Fein-Verteilung 
bedingt haben, die einer Diffusionbehinderung entgegenwirkt.  
Allerdings finden sich an der Schmelzlinie deutliche, in der Schweißnaht feinere 
interdendritische Seigerungen einer aluminiumreichen Phase. Diese haben sich 
wahrscheinlich nach der Primärerstarrung aus der β-Phase gebildet und, durch den 
niedrigen Schmelzpunkt von Al bedingt, interdendritisch angereichert. Anhand der 
beobachteten Mikrostruktur sowie Rückstreuelektronen- und Beugungsanalysen wird ein 
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Ablauf der Erstarrung angenommen, der schematisch in Abbildung 7.58 dargestellt ist. 
Die Legierung V5 erstarrt unter den beim Elektronenstrahlschweißen mit und ohne 
Vorwärmung relativ hohen Abkühlgeschwindigkeiten über die feste β-Phase und nicht 
wie von Peters et al. [4] angenommen, über eine peritektische Erstarrung. Nach 
Durchquerung des Bereiches Schmelze+β formt sich ein überwiegend β-haltiger 
Mischkristall aus, der nachfolgend über das Zweiphasengebiet α+β erstarrt. Hier bilden 
sich α-Plättchen im ehemaligen β-Korn, die während des weiteren Wachstums einen als 
hellen Bereich sichtbaren, relativ Niob-reichen β-Mischkristall vor sich her schieben. 
 
Abbildung 7.58: Angenommene Erstarrung und Gefügeausbildung bei der TiAl Legierung V5 
Figure 7.58: Assumed solidification and structural formation of TiAl alloy V5 
Durch die, trotz Vorwärmung, noch relativ hohen Abkühlgeschwindigkeiten kann sich die 
α-Phase nicht ausreichend entmischen, eine zumindest teilweise Ordnung zur α2-Phase 
ist jedoch möglich, auch wenn sie hier nicht beobachtet werden konnte. Dieser 
Umwandlungsmechanismus ist mit keinem der in der Literatur (s. Kap. 2.3) 
beschriebenen vergleichbar. 
Der hier niedrigere Al-Gehalt scheint ein Umklappen des Gefüges im festen Zustand 
(massive Umwandlung zu γm) zu behindern. Zugleich kann die Verringerung der 
Stapelfehlerenergie bei Zugabe von Nb [4] bei der Legierung V5 zu  einer erhöhten 
Anzahl an Stapelfehlern geführt haben, die  der Triebkraft der massiven Umwandlung 
durch einen lokalen Spannungsabbau entgegenwirken. Bedingt durch die Mikrostruktur 
waren jedoch keine makroskopischen Stapelfehler zu erkennen, eingehendere 
Untersuchungen der Stapelfehlerenergie zum Spannungsabbau sind hier nötig.  
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Die Vorwärmung hat nur geringen Einfluss auf die Größe der α-Plättchen, erkennbare 
Unterschiede sind jedoch bei unterschiedlicher Schweißgeschwindigkeit auszumachen. 
So ist die Plättchengröße bei einer Schweißgeschwindigkeit von 1 mm/s ohne 
Vorwärmung um 1 bis 2 ASTM-Größenordnungen größer als bei Schweiß-
geschwindigkeiten von 2 mm/s mit Vorwärmung. Hierbei ist der Einfluss der primären 
Erstarrung offenbar größer als durch Vorwärmung reduzierte Abkühlraten im höheren bis 
mittleren Temperaturbereich; die Plättchen haben mehr Zeit, sich zu bilden und zu 
wachsen. Auch die auftretenden interdendritischen Al-Seigerungen zeigen eine deutliche 
Reduzierung bei niedrigerer Abkühlrate, da hier mehr Zeit für den Diffusionsausgleich zur 
Verfügung steht. 
Die Anhäufung von Boriden (Koagulation) in der WEZ ist bei, durch 
Schweißgeschwindigkeit oder Vorwämung bedingter, niedrigerer Abkühlrate ebenfalls 
deutlicher ausgeprägt. Hier kann zusätzlich zur Abkühlrate auch die dadurch bedingte 
breitere WEZ zu einem größeren Volumen geführt haben, in dem die besagte 
Koagulation begünstigt wird. 
Makroskopische EDX-Analysen der Legierungselemente zeigen einen starken Al-
Abbrand der Schweißnaht, der generell im oberen Bereich der Schweißnaht aufgrund 
des dort größeren Schmelzvolumens deutlich ausgeprägter ist. Bezogen auf die 
Schweißgeschwindigkeit und Abkühlrate ist der Al-Abbrand bei langsamer 
Schweißgeschwindigkeit und Vorwärmung höher als bei schnell geschweißten Proben, 
auch wenn diese aufgrund der Rissbildung nicht verwendbar sind.  
Da die 5 mm dicken Proben zwar ebenfalls einen Al-Abbrand aufweisen, dieser jedoch 
prozentual nicht höher war als bei dünnen Proben, ist nicht alleine die Breite der WEZ 
oder das Volumen des aufgeschmolzenen Bereiches maßgeblich für den Abbrand, 
sondern vielmehr das Verhältnis von aufgeschmolzenem Volumen zum Kapillaranteil, der 
bei dicken Proben entsprechend größer ist. 
Die maximalen Härtewerte elektronenstrahlgeschweißter Proben der Legierung GE 
liegen auf ähnlich hohem Niveau wie die der Legierung V5. Aufgrund der geringeren 
Grundhärte ist der Härteunterschied jedoch weitaus deutlicher ausgeprägt, die schmal 
ausgebildete WEZ bedingt zudem einen stärkeren Härtegradienten. Proben der 5 mm 
dicken Bleche zeigen aufgrund des ungehipten Grundzustandes höhere Grundhärten 
und Härtemaxima bei geringfügig kleineren Härtedifferenzen. Auch hier kann durch eine 
Verringerung der Schweißgeschwindigkeit keine eindeutige Härtereduktion erzielt 
werden, eine lokale Härtereduktion in der Schweißnahtmitte ist nicht feststellbar, bei 
niedrigsten Schweißgeschwindigkeiten von 1 mm/s kommt es sogar zu einem Anstieg 
der Härte im äußeren Bereich der Schweißnaht, der wahrscheinlich durch Al-Diffusion 
bedingt wird.  
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Bei Anwendung einer Vorwärmung kann, im Gegensatz zur Legierung V5, ab 
Schweißgeschwindigkeiten von 5 mm/s die Aufhärtung im gesamten wärmebeeinflussten 
Bereich deutlich reduziert werden. Ab Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s bildet sich 
eine eindeutige WEZ aus.  
Mit weiter zunehmender Vorwärmung auf 700°C kann keine weitere Reduktion der 
Aufhärtung festgestellt werden, vielmehr verbreitert sich dadurch ebenfalls der Bereich 
der WEZ und damit der aufgehärtete Bereich. Der Härtegradient wird deutlich flacher. Bei 
den vorgewärmten 5 mm dicken Proben ergibt sich ebenfalls eine klare Reduktion der 
Aufhärtung, die auch von der Höhe der Vorwärmung unabhängig bleibt. Bei niedrigen 
Schweißgeschwindigkeiten kann im schweißnahtseitigen Bereich der Schmelzlinie eine 
Härtereduktion beobachtet werden, die bei den hier geringsten Abkühlraten zu einer 
verzögerten lamellaren Umwandlung führen kann. 
Das Gefüge der GE-Proben unterscheidet sich deutlich von dem der V5-Proben. Bei 
hohen bis mittleren Abkühlraten ist keine klar zu definierende WEZ oder unterschiedliche 
Umwandlungszonen zu erkennen. Die Mikrostruktur des Grundwerkstoffes verformt sich 
vielmehr in die Schweißnaht hinein, es bildet sich eine Zone mit „aufgefächertem“ 
Gefüge. Diese Strukturen sind teilweise noch in der Schweißnaht zu beobachten. Es wird 
angenommen, dass die lamellare Ausbildung bzw. Umwandlung durch die entstehenden 
Eigenspannungen stark beeinflusst wird und dadurch die Lamellen auseinanderdrückt. 
Bei geringerer Abkühlrate wächst die Breite dieser Zone analog zur WEZ geringfügig an, 
wohingegen die Schweißnahtmitte dann dendritische Strukturen mit teilweise bereits 
lamellarem Gefüge aufweisen. Hier sind interdendritische Seigerungen von Chrom, 
hauptsächlich jedoch Aluminium zu erkennen, die bei sinkender Abkühlrate geringer 
werden. Offenbar findet bei verzögerter Abkühlung ein Diffusionsausgleich statt, zudem 
könnte die vergrößerte Gefügestruktur Einfluss auf die Verteilung der Seigerungen 
haben; die Dendritengröße variierte hier mit der Abkühlrate. Hohe Abkühlraten bedingen 
eine fein-dendritische Struktur, bei geringen Abkühlraten sind die Dendriten größer, aber 
unregelmäßiger geformt, wahrscheinlich durch Bildung erster Großwinkelkorngrenzen. 
Bemerkenswert ist, daß das Chrom aus den vormaligen interdendritischen Seigerungen 
bei niedrigsten Abkühlraten in das Dendriteninnere diffundiert, ein Grund hierfür könnte 
eine stark unterschiedliche Diffusionsgeschwindigkeit sein. 
Die im Inneren der Dendriten beobachteten feinen helleren Bereiche wurden durch WDX-
Analysen als Niobanreicherungen identifiziert. Diese markieren somit die Reste der Niob-
reicheren β-Phase. Daher kann auf einen peritektischen Ablauf der Erstarrung nach 
Abbildung 7.59 geschlossen werden.  
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Abbildung 7.59: Angenommene Erstarrung und Gefügeausbildung bei der TiAl Legierung GE 
Figure 7.59: Assumed solidification and structural formation of TiAl alloy GE 
Dabei bildet sich die α-Phase an den Grenzflächen zwischen Liquid und β aus, wodurch 
sich die typische diffusionshemmende Wirkung einer peritektischen Umwandlung ergibt.  
Der sich bildende α-Mischkristall lagert sich um den β-Mischkristall herum an und drückt 
die primäre β-Phase in die Mitte der Dendriten. Durch nachfolgende Bildung von γ-
Lamellen im α-Korn sowie dessen anschließender Ordnung zur α2-Phase bildet sich ein 
meta-stabiles lamellares Gefüge. 
Bei hohen Abkühlraten kann zudem im gesamten Bereich der Schweißnaht die massive 
γ-Phase partiell nachgewiesen werden, analog zu den Erwartungen reduziert sich der 
Anteil mit niedrigerer Abkühlrate, wobei die Schweißgeschwindigkeit durch den primären 
Einfluss auf die Erstarrung mehr Einfluss hat als die Vorwärmung. Die Reduzierung der 
Härte geht einher mit der verminderten Bildung von γm in der Schweißnaht. 
Das entstehende lamellare Gefüge in der Schweißnaht der GE-Proben ist feinlamellarer 
als bei der Legierung V5 beobachtet werden kann. Damit wird die u.a. von Wang et al. 
[102] aufgestellte These einer günstigen Beeinflussung von γm auf die Korngröße bzw. 
die Feinheit des Gefüges unterstützt. Die von Huang et al. [133] gefundenen 
schematischen Zusammenhänge zwischen Abkühlgeschwindigkeit und Bildung von γm 
sowie lamellarer Struktur zeigen zwar einen mit sinkender Abkühlgeschwindigkeit zuerst 
wachsenden γm Bereich (Abb. 7.60), begünstigen aber auch eine beginnende grob-
lamellare Ausbildung, die nachfolgend ein vollständig fein-lamellares Gefüge durchläuft. 
Über eine genau gesteuerte Abkühlung könnten somit der γm–Anteil und die 
Gefügeausbildung weiter beeinflusst werden. 
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Abbildung 7.60: Schematischer Zusammenhang zwischen Abkühlraten und Bildung von γm und 
lamellarer Struktur bei niedrigen O-Gehalten [133] 
Figure 7.60: Schematic correlation between cooling rates and formation of γm and lamellar structure at            
low O-content [133] 
Bei 5 mm dicken Proben mit Vorwärmung ist die Zone der aufgefächerten Strukturen 
merklich schmaler, auch die Größe der einzelnen fächerförmigen Strukturen ist reduziert. 
Der Übergang zwischen Schmelzzone und Grundwerkstoff ist bedingt durch das 
lamellare Gefüge der ungehipten Proben schlechter abzugrenzen.  
Bei niedrigsten Schweißgeschwindigkeiten von 1 mm/s ohne Vorwärmung sind keine 
fächerartigen Strukturen mehr sichtbar, der Bereich an der Schmelzlinie ist vollständig 
lamellar, auch wenn die Lamellen von gröberer Struktur als die des Grundwerkstoffes 
sind. Die reduzierte Schweißgeschwindigeit hat somit wie bereits vermutet, einen 
höheren Einfluss auf die direkte Gefügeausbildung im Bereich der Schmelzlinie und in 
der Schweißnaht als die Vorwärmung. Dieser Einfluss ist zudem größer als bei 
vergleichbaren V5-Proben. 
Der Aluminium-Abbrand sowie der Einfluss der veränderten Abkühlrate lässt sich trotz 
höherem Al-Gehalt der GE-Legierung als betragsmäßig ähnlich dem der V5-Legierung 
betrachten.  
Die auf einige geschweißte Proben exemplarisch angewendete Nachwärmebehandlung 
zeigt bei beiden Werkstückdicken weder bei der GE- noch der V5-Legierung eine 
relevante Reduzierung der Härtewerte. Die gewählten Temperaturen und Haltezeiten 
scheinen zu niedrig, um die durch die Schweißeigenspannungen eingebrachten 
Gitterverzerrungen im stark beeinflussten Gefüge der Schweißnaht und der WEZ 
ausreichend abzubauen. So könnten sich beispielsweise entstandene Versetzungen 
nicht ausreichend auflösen. Eine andere Möglichkeit wäre die Bildung neuer 
Versetzungen in den nun entstandenen Gefügen. Der Nachweis solcher Strukturen lässt 
sich jedoch nur durch aufwendige TEM-Untersuchungen erbringen. 
Obwohl die Nachwärmebehandlung keinen signifikanten Einfluss auf die Härtewerte hat, 
kann bei beiden Legierungen eine Gefügebeeinflussung festgestellt werden: bei den V5-
Proben können keine unterschiedlichen Zonen in der WEZ mehr differenziert werden, 
das Gefüge zeigt hier eine lamellare Neubildung. In der Schweißnaht selber stellt sich ein 
Schematische  
Abkühlkurve beim 
Elektronenstrahlschweißen 
(schnelle Abkühlung) 
Schematische  
Abkühlkurve bei 
gesteuerter Abkühlung 
zur Beeinflussung  
des γm-Anteils 
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extrem feinkörniges Gefüge mit teilweiser lamellarer Struktur ein, die zumeist von den 
interdendritischen Bereichen ausgeht. 
Bei der Legierung GE zeigt die Nachwärmebehandlung keine nennenswerten Effekte auf 
das Gefüge der WEZ. Im Schweißnahtinneren kann jedoch eine teilweise 
Kornneubildung beobachtet werden, wobei es sich augenscheinlich um ein Anwachsen 
von unterkühlten α-Zonen (residual α) handelt. Eine vollständige Rekristallisation konnte 
mit den hier verwendeten Parametern nicht erreicht werden. Baeslack berichtete jedoch 
von einer dynamischen Rekristallisation, die bei schnellen Aufheiz- und Abkühlvorgängen 
sowie hohen Verformungsraten begünstigt wird und so feine γ-Körner verursacht [23]. 
Die trotz hoher Schweißeigenspannungen niedrigen Verformungsraten beim 
Schmelzschweißen scheinen diesen spezifischen Vorgang jedoch zu unterdrücken, auch 
die hier applizierte Wärmebehandlung kann keine vollständige Rekristallisation 
aktivieren. Die peritektische Erstarrung über die α-Phase führt beim Erstarren zu extrem 
feinkörnigem und offenbar stabilem α2/γ-Gefüge, was jedoch mit der Entwicklung dieser 
Legierung konform geht.  
Die Schweißgeschwindigkeit hat bei beiden Legierungen einen großen Einfluss auf die 
Ausbildung des Gefüges in der Schweißnaht, ein Einfluss auf die Eigenspannungen 
hingegen ist erst anhand der Rissvermeidung bei sehr niedrigen 
Schweißgeschwindigkeiten erkennbar. Die durch Vorwärmung reduzierte Abkühlrate 
wirkt sich sowohl auf die Eigenspannungen als auch auf die Breite der WEZ mit den 
daraus resultierenden Folgen einer Verbreiterung der aufgehärteten Zone aus. Der 
explizite Einfluss wird in den folgenden Kapiteln erörtert.  
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8 Mechanische Bewertung der Schweißversuche 
Die Verringerung der Schweißnahteigenspannungen durch die Vorwärmung ist von 
primärem Interesse für die Rissvermeidung. Deshalb sollte insbesondere der Grad der 
Spannungsreduktion quantitativ bestimmt werden, um die direkte Einsatzfähigkeit so 
geschweißter Bauteile abzuschätzen. 
Es wurden nur Werkstückdicken von 2,5 mm gemessen, da die Messzeiten begrenzt 
waren und diese für einen Vergleich zwischen der GE- und V5-Legierung sowie 
zwischen vorgewärmten und nicht vorgewärmten Proben ausreichten. Dabei kam neben 
der Röntgen- auch die Neutronenbeugungsmessung zum Einsatz.  
Die Röntgenbeugungsanalyse dient, eingeschränkt durch ihre Messtiefe, in der Regel zur 
Spannungsmessung von Oberflächenbeschichtungen und soll hier deshalb vorrangig als 
orientierende Messung dienen, die Neutronenmessung zeigt aufgrund der höheren 
Eindringtiefe und Auflösung in der Regel geringere Streuungen und damit genauere 
Ergebnisse. Sie erlaubt Messungen bis zu einigen Zentimetern Tiefe unter der 
Oberfläche, ist jedoch ungleich teurer und schwieriger zu realisieren. 
8.1 Spannungsanalyse durch Röntgenbeugung  
Die Messungen wurden an einem Goniometer Bruker axs am Institut für Materialphysik 
der RWTH Aachen durchgeführt. Zur Probenvorbereitung wurden die Proben im 
geschweißten Zustand, also ohne Entfernen der Oberraupe, gemessen. Dafür wurde die 
Oberfläche der Meßstellen durch das Argon-Ionen-Sputter Verfahren poliert 
(Ionenpolieren), wobei die Kontur der Schweißnahtoberraupe erhalten blieb. Gemessen 
wurde die CuKα-Srahlung der deutlichsten Peaks, in diesem Falle der α(203) und 
γ(311,222)-Ebenen, zur Berechnung notwendige Werte wurden von Richter et al. [124] 
übernommen bzw. gemessen (s. Kap. 5.2.6).  
Die Versuche zur Röntgenbeugung an GE- und V5-Titanaluminiden zeigten stark 
variierende Ergebnisse. Da Röntgenstrahlen nur geringe Eindringtiefen aufweisen, kann 
das Reflektionsvermögen der niedrigenergetischen Röntgenstrahlung durch die 
Oberflächengüte (Schweißnahtoberraupe) massiv beinflusst worden sein. Zudem sind 
die Messflächen verfahrensbedingt relativ groß, was den Einfluss der Streustrahlung 
maximiert. In der erforderlichen Anpassung der Messparameter an die Werkstoffe stellte 
sich ein Fleckdurchmesser von 1 mm als optimal heraus, d.h. hier war die Anzahl der 
ermittelten Messpunkte („counts“) am größten. Durch die Größe des Messfleckes bedingt 
konnte lediglich eine Stelle direkt auf der Naht sowie eine in der WEZ gemessen werden.  
Da die Messungen phasenselektiv sind, konnten mithilfe der Röntgenbeugung trotz 
Streuung die in und neben der Naht auftretenden messbaren Peaks der Phasen α und γ 
(Abbildung 8.1) aufgenommen werden, was einerseits eine Validierung der in Kapitel 
7.1.3 und 7.1.6 analysierten Phasen im Schweißnahtgefüge bedeutet, andererseits die 
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für eine Messung geeignetesten Peaks identifiziert. So konnten die Messzeiten verkürzt 
werden, indem nur Messungen über bestimmte Beugungswinkelbereiche durchgeführt 
wurden. 
Abbildung 8.1 zeigt die auf bzw. neben der Naht (WEZ) auftretenden Peaks zweier 
vorgewärmt geschweißter Proben mit Zuordnung der Phasen. Die beiden Werkstoffe 
zeigen unterschiedliche Phasenausbildungen, so waren bspw. bei der V5-Probe 
deutlichere α-Peaks (200,002) in der Naht festzustellen, auch in der WEZ traten diese in 
größerem Ausmaße auf als bei der verglichenen GE-Probe. Die Streukegel lassen 
zudem anhand der Peakbreite (perfekte Kristalle erzeugen scharfe Peaks, Fehlstellen 
bzw. eine abnehmende Kristallgröße führen zu breiteren Peaks) vermuten, dass die 
Schweißnaht der GE-Proben feinkörniger als der Bereich der WEZ ist oder es hier zu 
einer erhöhten Fehlstellendichte kommt.  
Bei der V5-Probe ist nur ein geringfügig gröberes Gefüge in der Schweißnaht zu 
vermuten, offenbar ist die Auflösung der dortigen Guss-Struktur aber nicht hoch genug, 
da die α-Phase überwiegt.  
Die Phasenzusammensetzung in der Schweißnaht unterscheidet sich generell von der 
WEZ. Die GE-Probe zeigte dort kaum noch Reflexe der α2-Phase, dafür jedoch γ-Peaks, 
die vorher kaum zu erkennen waren. Die V5-Probe zeigt indes wie in Kap. 7.1.3 und 7.3 
hergeleitet, eine Zunahme der α/α2-Phasenpeaks.  
 
 
Abbildung 8.1: Beugungswinkel der α- und γ-Peaks einer GE- (li.) und einer V5 -Probe (re.), WEZ 
nach oben verschoben 
Figure 8.1: Diffraction angles of α- and γ-phase peaks in GE (left) and V5 (right) sample, HAZ shifted up 
In nachfolgenden Untersuchungen wurden Proben mit Vorwärmungen von 500°C und 
700°C und Schweißgeschwindigkeiten von 2 und 5 mm/s untersucht. Für die 
Spannungsmessungen wurden die Werte der triaxialen Messung in Normalenrichtung 
nicht berücksichtigt, um den Einfluss der freien Oberfläche zu minimieren.  
Zur Berechnung der Spannungswerte nach Gl.5.2 wurden die α(203), γ(222) sowie 
γ(311) Ebenen herangezogen. Die Hauptspannungen in transversaler Richtung (σ2) 
zeigen dabei die deutlich größeren Werte (Abb. 8.2, vgl. Neutronenbeugung).  
126   
Die Spannungswerte in der WEZ sind erwartungsgemäß wesentlich geringer, was mit 
den Ergebnissen der Härtemessungen korreliert; hier war ein deutlicher Härtegradient 
festgestellt worden. 
   
Abbildung 8.2: Phasenspannungen Naht- und WEZ Bereich ausgewählter (hkl)-Ebenen bei VW von 
500°C und Schweißgeschwindigkeit von 2 mm/s (links) bzw. 5 mm/s (rechts) am Beispiel zweier V5-
Proben 
Figure 8.2: Phase stresses on seam and HAZ of selected (hkl)-levels  at preheating of 500°C and welding 
speed of 2 mm/s (left) and 5 mm/s (right) respectively, using the example of two V5 specimens 
Die Vergleichsspannungen von unter 300 MPa für geringe Schweißgeschwindigkeiten 
bzw. über 400 MPa für mittlere Schweißgeschwindigkeiten (GE: 334-452 MPa) zeigen 
trotz hoher Messfehler den deutlich positiven Einfluss einer verringerten 
Schweißgeschwindigkeit.  
Da die Proben teilweise Haupt-Eigenspannungen über den Festigkeiten der 
Grundwerkstoffe (im Zugversuch) aufweisen, sind die nach dem Schweißvorgang  in der 
Probe vorhandenen partiellen Eigenspannungen trotz optimierter Parameter und damit 
Abkühlbedingungen nach wie vor groß. Auch wenn eine Rissfreiheit erzielt werden kann, 
ist deshalb bei der weiteren Verarbeitung der Proben darauf zu achten, dass auf die 
Proben keine weiteren Spannungen einwirken, sofern keine anderweitigen Maßnahmen 
wie optimierte Wärmebehandlungen o.ä. angewendet werden.   
Durch die Röntgenbeugungsanalyse kann eine generelle Eigenspannungsreduktion in 
der WEZ sowie der Schweißnaht durch eine reduzierte Schweißgeschwindigkeit 
nachgewiesen werden, eine Vorwärmung bewirkte ebenfalls eine Reduzierung der 
Schweißeigenspannungen.  
8.2 Spannungsanalyse durch Neutronenbeugung  
Zur detailierteren Messung der innerhalb des Bleches und der Schweißnaht 
vorhandenen Spannungen wurden Untersuchungen am Forschungsreaktor München II 
(FRM2) mit dem Materialforschungsdiffraktometer StressSpec durchgeführt. Damit 
können Werkstoffeigenspannungen und -texturen bestimmt werden. Abbildung 8.3 zeigt 
den prinzipiellen Messaufbau. 
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Abbildung 8.3: Messaufbau am StressSpec, li.: Strahlaustritt aus dem Reaktor, re.: Strahleintritt 
(Blende) zum Messfilm, Probe auf Drehtisch eingespannt, Messrichtung transversal 
Figure 8.3: Test setup at StressSpec, left: beam exit from the reactor, right: beam entrance (aperture) for 
topographic film, sample clamped on turntable, transverse measurement direction  
Der Detektorabstand war auf 1010 mm festgesetzt, die Pixelweite betrug 0,855 mm. Die 
Wellenlänge wurde auf 1,55 Å eingestellt. Die Neutronenflussdichte n am FRM II liegt 
bei 61014 n/(cm2s). Damit betragen die Messzeiten bei Impulsraten von 1 Mio. etwa 5-
10 Minuten pro Messvolumen (Blende 1x10mm) in axialer und transversaler Richtung. 
Bei longitudinaler Richtung sind bedingt durch die notwendigere kleinere Blende 
(1x1mm) Impulsraten von 10 Mio. nötig, um eine statistisch aussagekräftige Messung zu 
erhalten. Das Messvolumen liegt 1 mm unterhalb der Oberfläche, gemessen wurde quer 
zur Naht. 
Die Versuche mit dem Werkstoff V5 zeigten unscharfe Pulverlinien. Die 
Orientierungsverteilung der Kristallite („Körner“) im Polykristall, d.h. die stark ausgeprägte 
Kristalltextur der Legierung V5 führt offenbar zu keiner ausreichenden Zahl an Impulsen 
und ist ein Grund für die nicht eindeutige Messbarkeit der Beugungswinkel (strain 
broadening, s.u.). Durch die im Unterschied zur GE-Legierung extrem feine lamellare 
Mikrostruktur der V5-Legierung im Grundzustand können phasenspezifische 
Eigenspannungen (II. und III. Art) auftreten, die zu einer plastisch-elastischen Anisotropie 
führen, die umso größer ist, je mehr Phasengrenzen vorhanden sind [142]. Diese 
überlagern die (elastischen) Spannungen I. Art, wodurch die Messung von Messfehlern 
behaftet ist, die größer als mögliche Spannungen sein können, so dass bei Proben der 
Legierung V5 an dieser Stelle keine aussagekräftigen Messung der Eigenspannungen 
mithilfe der Neutronenbeugung durchgeführt werden können. Wesentlich höhere 
Neutronenflussdichten oder Messzeiten könnten Optimierungspotential bilden, sind aber 
kaum realisierbar. 
Die Untersuchungen beschränkten sich daher auf die geschweißten Proben der 
Legierung GE. Hier konnten Peaks mit höherer Differenzierung gemessen werden, 
anhand der Peakverschiebungen wurden dann die Dehnungswerte der γ(311)-Phase in 
 Strahlaustritt 
 Strahlblende 
 Probe 
 Detektor 
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normaler, longitudinaler und transversaler Richtung bestimmt.  Die phasenspezifischen 
Dehnwerte stellen aufgrund der ermittelten Art der Eigenspannung I. und gemittelter II. 
Art eine Vergleichsspannung für das gesamte makroskopische Volumen und damit die 
Probe dar. 
Die Ergebnisse werden am Probenrand auf eine Spannungsfreiheit in Normalen-
Richtung getrimmt, wodurch sich die Messfehler reduzieren. Danach stellte sich bei 
Proben mit niedriger Abkühlrate heraus, dass die Spannungen in Längsrichtung relativ 
gering sind (Abb. 8.4). Bei Proben ohne Vorwärmung war es hierdurch noch zu 
deutlichen Querrissen gekommen.  
 
 
 
Abbildung 8.4: Eigendehnungen (oben) sowie Eigenspannungen (unten) in Hauptrichtungen, 
Legierung GE, vS=5 mm/s bei VW 700°C 
Figure 8.4: Residual strains (top) and stresses (bottom) in main directions, alloy GE, vW=5 mm/s at PHT of 
700°C 
Der mehrachsige Spannungszustand kann somit reduziert werden. Mit Vergleich der 
maximalen Spannungswerte könnte dadurch unter Berücksichtigung des relativ spröden 
Materials auch von der Normalspannungshypothese ausgegangen werden, in der 
σmax=σV ist [121,122]. Zur Veranschaulichung und Vergleich mit Zugfestigkeiten wurden 
die hier ermittelten Hauptspannungswerte in die Vergleichsspannung analog zu Gl. 5.2 
für triaxiale Werte umgerechnet (Abb. 8.5). 
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Abbildung 8.5: Vergleichsspannung (nach GEH), Legierung GE, vS=5 mm/s bei 700 ° VW 
Figure 8.5: Equivalent stress (acc. to Shape Modification Hypothesis), alloy GE, vW=5 mm/s at PHT of 
700°C 
Im Parametervergleich kann eine deutliche Abnahme der Eigenspannungen (nach GEH) 
sowohl bei höherer Vorwärmung als auch Reduktion der Schweißgeschwindigkeit 
festgestellt werden, die Messergebnisse zeigen jedoch vereinzelt keine deutliche 
Reduktion der anderen beiden Hauptspannungen mehr (Abb. 8.6).  
 
 
Abbildung 8.6: Vergleich der Hauptspannungen und der Vergleichsspannung nach 
Neutronendiffraktometrie, Legierung GE bei 2 mm/s und VW von 700 ° (oben) und 1 mm/s ohne VW 
(unten) 
Figure 8.6: Comparison of main and equivalent stresses by neutron diffraction, alloy GE at  2 mm/s and 
PHT of 700 ° (top) and 1 mm/s w/o PHT (bottom) 
Damit kann nicht per se von oben formulierter Normalspannungshypothese 
ausgegangen werden. Wahrscheinlich ist eine bei niedrigster Abkühlrate stattfindende 
         Vergleichs- 
        spannung 
         Vergleichs- 
        spannung 
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zumindest anteilige Relaxation von Hauptspannungskomponenten oder eine 
ungenügende Trimmung der Ergebnisse. Die in nachfolgenden Zugversuchen 
gemessenen Werte in Bezug auf den Grundwerkstoff müssen deshalb unter 
Berücksichtigung der noch im geschweißten Blech vorhandenen Restspannungen 
gesehen werden. Diese Zug-Schweißeigenspannungen sind den gemessenen 
Spannungen theoretisch zu überlagern, praktisch aufgrund von möglichen 
Versetzungsbewegungen und Einschnürungen aber nicht genau zu bestimmen.   
Die Neutronendiffraktometrie zeigte bei der Legierung GE zwar eindimensional erhöhte 
Eigenspannungswerte, ein positiver Einfluss der verringerten Abkühlrate nach 
Vorwärmung und Reduktion der Schweißgeschwindigkeit war aber erkennbar. Hier 
konnte eine maximale Reduktion der Vergleichsspannung von etwa 150 MPa gemessen 
werden. Mit diesem Verfahren können somit Eigenspannungen im Inneren des Bauteiles 
bzw. Bleches präzise aufgelöst und bestimmt werden. Die Ergebnisse der Legierung GE 
werden aufgrund des Einflusses der gleichen Schweiß- und Vorwärmparameter auf das  
Materialverhalten (Rissfreiheit) und die Ergebnisse der Röntgenbeugung als qualitativ 
vergleichbar zur Legierung V5 betrachtet. 
8.3 Zugversuche 
Die Referenz-Zugversuche der ungeschweißten Grundwerkstoffe beider Legierungen 
zeigen bei der relevanten Prüftemperatur von 700°C Zugfestigkeiten bis maximal 
Rm=394 MPa (V5) bzw. Rm=382 MPa (GE), bei Raumtemperatur liegen die Werte 
niedriger.  
Von den geschweißten Proben wurden lediglich solche getestet, die ohne Vorwärmung 
bei Schweißgeschwindigkeiten von 1 mm/s oder aber mit Vorwärmung und 
Schweißgeschwindigkeiten von 2 mm/s gefügt wurden. Die mit diesen Parametersätzen 
geschweißten Proben waren rissfrei.  
Die Zugfestigkeiten einiger so geschweißter V5-Proben liegen mit bis zu Rm=486 MPa 
(GE: bis 324 MPa) deutlich über den Referenzwerten (Abb. 8.7), teilweise versagten 
diese Proben aufgrund von Rissen im Grundwerkstoff, diese Risse lagen also nicht in 
oder im Einflussbereich der WEZ. Die erzielten Dehnraten sind jedoch wie erwartet 
äußerst gering und lagen sämtlich unter 1 %  (Abb. 8.7 li. und Abb. 8.8). 
Aufgrund der geringen Versuchs- und damit Messwerteanzahl ist lediglich eine 
tendenzielle Aussage möglich. Um die spezifischen Einflüsse der Parametervariation 
oder einer optimierten Nachwärmebehandlung festzustellen, ist weitere Forschungsarbeit 
notwendig. 
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Probe N.-Wärme behandl. Rm [MPa] TPrüf [°C] vS [mm/s]
Referenz   
V5-2,5mm - 394 700 - 
Referenz   
V5-2,5mm - 255 20 - 
Referenz   
GE -2,5mm - 382 700 - 
V5 - 5mm 
- 369 700 1
V5 - 2,5mm 333 700 2
V5 - 2,5mm 203 20 2
V5 - 2,5mm 
- 486 700 2
V5 - 2,5mm 434 700 1
V5 - 2,5mm 
- 463 700 1
GE - 2,5mm 
- 324 700 2
GE - 2,5mm 
- 296 700 2
S c h w e i ß p r o b e n 
 
Abbildung 8.7: li.: Zugfestigkeitsdiagramm einiger GE und V5 Proben, mittlere Zugfestigkeiten bei 
niedriger Dehnrate 
Figure 8.7: Tensile test diagram of GE and V5 specimen showing medium tensile strength at low strain 
 
Bezogen auf die deutlich höheren Festigkeitskennwerte in der Literatur (vgl. Kap. 3.1.2) 
wird vermutet, dass die Probengeometrie, -einspannung und -präparation aufgrund der 
verfügbaren Werkstoffgröße zu Störeinflüssen geführt hat, die einerseits sporadisch zu 
vorzeitigem und nicht nachvollziehbarem Materialversagen vor der Prüfung führte, so 
daß nicht alle Parameter getestet werden konnten. Andererseits können die so nicht-
normgerechten Probenformen zu geänderten Spannungsverteilungen geführt und 
Testgrößen wie bspw. Zuggeschwindigkeit und Handhabung die Werte massiv 
beeinflusst haben. 
Die Zugversuche zeigen jedoch, dass rissfrei gefügte Proben ausreichend hohe 
Festigkeiten erzielen können, obwohl zu berücksichtigende Restspannungen im 
Probenmaterial vorhanden sind. Aufgrund der teilweise unterschiedlichen 
Probengeometrie und der getesteten geringen Probenanzahl konnten jedoch keine 
statistischen Aussagen zum Einfluss unterschiedlicher Schweiß- und Fügeparameter 
getroffen werden.  
Die Versuchsergebnisse der Spannungsanalyse bestätigen hingegen den Einfluss der 
Parameteroptimierung. Die in der NDA-Messung offensichtlichen hohen 
Restspannungen können den Bruchspannungen teilweise überlagert werden, wodurch 
sich Reserven ergeben würden.  
Zwar weisen wärmebehandelte Proben keine deutliche Verbesserung der mechanisch-
technologischen Gütewerte auf, die angewendeten Parameter der Wärmebehandlung 
haben sich jedoch als nicht ausreichend erwiesen. Mögliche erzielbare hohe Festigkeiten 
sind aber auch stark von einer optimierten Nachwärmebehandlung abhängig und können 
Gegenstand weiterer Forschung sein. Arbeiten zur Gefügevorhersage speziell 
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hochlegierter, nicht-binärer TiAl-Legierungen und deren Gefügeeinfluss auf die 
mechanisch-technologischen Kennwerte sind noch nicht vollständig [103]. 
 
Abbildung 8.8: Zugprobe V52,5mm, geschweißt bei 2 mm/s und Vorwärmung von 700°C,             
Bruch im GW 
Figure 8.8: Tensile specimen V52,5mm, welded at  2 mm/s and PHT of 700°C, crack in base metal 
8.4 Zwischenfazit 
Die Untersuchung der Rest-Eigenspannungen der Proben nach dem Schweißvorgang 
(Schweißeigenspannungen) belegt, dass durch eine reduzierte Abkühlung die Schweiß-
eigenspannungen massiv abgebaut werden, was sich makroskopisch in der Rissfreiheit 
der Proben widerspiegelt. Die Neutronenbeugungsanalyse zeigt dabei beispielhaft 
anhand der Legierung GE konkrete Werte, hier wurden Reduzierungen um bis zu etwa 
150 MPa gegenüber den ermittelten Werten der Referenz-Zugversuche (Grundwerkstoff) 
festgestellt. Bei Berücksichtigung einer in der Literatur genannten wesentlich höheren 
Zugfestigkeit fallen die Reduktionen noch deutlicher aus. 
Trotzdem liegen die Restspannungen auf einem nach wie vor hohen Niveau. Neue 
Untersuchungen lassen erkennen, dass für eine weitere Handhabung und einen Einsatz 
gefügter Bauteile eine komplexe Wärmeführung aus Vor- und Nachwärmebehandlung 
notwendig ist.    
Nachfolgend durchgeführte Zugversuche zeigen, dass mit optimierten Parametern 
geschweißte Proben eine mittlere bis hohe Zugfestigkeit erreichen können. Die hier 
ermittelten Ergebnisse waren zwar aufgrund starker Streuung nicht eindeutig, zeigen 
aber, dass die Reduktion der Abkühlrate einen deutlichen Einfluss auf die Kennwerte hat. 
Teilweise waren die ermittelten Werte größer als die des Grundwerkstoffes.  
Literaturangaben (vgl. Kap. 2.3 und 3.1.2) belegen jedoch, daß vereinzelt deutlich höhere 
Zugfestigkeiten nach dem Schweißprozess gemessen wurden, auch wenn sich die 
Legierungszusammensetzungen und Gefüge dieser dort beschriebenen Werkstoffe 
geringfügig von den hier untersuchten unterschieden.  
Hierbei ist jedoch zu berücksichtigen, dass teilweise Wärmebehandlungen vor und nach 
dem Schweißprozess erfolgten, die im Rahmen dieser Arbeit nicht berücksichtigt werden 
konnten.  
UA: 150kV   IB: 2,1mA   vS: 2mm/s   VW: 700°C 
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Ein Einfluss der Parameteroptimierung auf die mechanisch-technologischen Gütewerte 
ist prinzipiell erkennbar. Zwar ist der Einfluss der Parameter auf die Gefügeausbildung 
und Härte deutlicher (s. Kap. 7), für einen direkten Vergleich der Parameter bzw. des 
Parametereinflusses auf die mechanisch-technologischen Gütewerte sind jedoch 
weiterführende Untersuchungen notwendig.  
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9 Zusammenfassung der Ergebnisse und Ausblick  
9.1 Zusammenfassung der Ergebnisse  
Die Versuche haben gezeigt, dass ein rissfreies Fügen der untersuchten Titanaluminide 
mit unterschiedlichen Legierungsgehalten und Mikrostrukturen mit dem Elektronenstrahl 
möglich ist. Beim Elektronenstrahlschweißen ist in erster Linie eine geringe Abkühlrate, 
primär durch langsame Schweißgeschwindigkeit und Vorwärmung erreicht, zielführend.  
Die Elektronenstrahlschweißversuche haben gezeigt, dass die untersuchten Legierungen 
bis zu einer Dicke von 5 mm rissfrei schweißbar sind, im Hinblick auf die in Kap. 2.3 
genannten Veröffentlichungen sowie verfahrenstechnischer Möglichkeiten und 
Entwicklungen sind wahrscheinlich deutlich gößere Dicken schweißbar. 
Beide Legierungen sind mit vergleichbaren Parametern schweißbar. Die geringen 
legierungstechnischen Unterschiede lassen keinen signifikanten Einfluss der 
Materialparameter wie beispielsweise Schmelzpunkt, Wärmeleitung oder –kapazität auf 
Nahtausbildung und Einschweißtiefe beim Elektronenstrahlschweißen erkennen. 
Die experimentelle Legierung TNB-V5 (V5) besitzt aufgrund ihrer im Vergleich zur GE-
Legierung unterschiedlichen Al- und Nb-Legierungsgehalte und Mikrostruktur eine 
höhere Kriechbeständigkeit [4,82-84], damit ist in der Regel auch ein anderes Verhalten 
in Bezug auf Rissbildung und –ausbreitung verbunden. Trotz dieser Unterschiede konnte 
jedoch eine vergleichbare Rissfreiheit wie bei der bereits etablierten Legierung GE erzielt 
werden. Dabei konnten die unterschiedlichen Erstarrungspfade beider Legierungen 
ermittelt und miteinander verglichen werden. Während die Legierung GE überwiegend 
peritektisch erstarrt, läuft die Erstarrung bei der Legierung V5 über die solid state β-
Reaktion ab. Offenbar wirkt sich die Erstarrung über die β−Phase positiv auf beim 
Abkühlen entstehende Spannungen aus, indem Spannungen im Hochtemperaturbereich 
in ausreichendem Maße abgebaut werden können. Die aufgrund höherer Kriechfestigkeit 
marginal geringere Dehnung der V5-Legierung kann somit ausgeglichen werden. Die 
Kenntnis der abkühlbedingten Erstarrungspfade kann bspw. in eine Gefügesimulation 
einfließen.  
Die Härte beider Legierungen wird durch den Schweißvorgang massiv beeinflusst, hier 
waren vereinzelt Härtesteigerungen von etwa 250 HV1 zu beobachten. Die Härte-
differenzen der GE-Proben sind durch die geringere Grundhärte dabei deutlich größer, 
konnten jedoch durch eine Vorwärmung reduziert werden. Proben der V5-Legierung 
zeigten bei Vorwärmung nur in einem begrenzten Bereich in der Schweißnahtmitte eine 
geringere Aufhärtung als das umgebende Schweißgut.  
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Durch die getestete Nachwärmebehandlung ließen sich die Härtewerte beider 
Legierungen nicht wesentlich reduzieren, so daß für den Einsatzfall umfangreichere 
Wärmebehandlungen notwendig sind, die die Härtesprünge in der Schweißnaht 
reduzieren, um homogene Werkstoffeigenschaften zu erhalten.  
Im Hinblick auf das nach dem Schweißvorgang entstandene Gefüge sind nur geringe 
Gefügeunterschiede zwischen den unterschiedlichen Schweißparametern festzustellen, 
so dass für die Härteänderungen hauptsächlich die Gitterverspannung in Verbindung mit 
Relaxationseffekten der Grundstruktur als Mechanismus anzusehen ist. So kann bei der 
Legierung V5 durch das feine (Schweiß-)Gefüge ein Versetzungsaufstau gefördert 
worden sein, der sich auch durch Änderung der Schweißparameter oder die 
beschriebene mögliche Absenkung der Stapelfehlerenergie nicht unterdrücken lässt. Die 
beobachteten Härteänderungen der Legierung GE müssen somit durch die Möglichkeit 
zur Versetzungsbewegung begünstigt worden sein. 
Zwischen den beiden Legierungen hingegen sind deutliche Unterschiede erkennbar. Bei 
der höher Al-haltigen Legierung GE bildeten sich abhängig von der Abkühlrate 
unterschiedliche Gehalte an massivem  Gamma (γm), bei der V5-Legierung konnten 
keine Anzeichen dafür gefunden werden. Seigerungen konnten bei beiden Legierungen 
beobachtet werden. Bedingt durch die bei peritektischer Erstarrung größere 
Seigerungsneigung traten bei der GE-Legierung interdendritisch Seigerungen auf Basis 
von Al, Cr und Nb auf, bei der V5-Legierung waren lediglich in der WEZ Anzeichen von 
Al-Seigerungen zu beobachten, das Niob verhält sich unauffällig. Das zugesetzte Bor 
führt zur Feinung des Schweißnahtgefüges, im Bereich der WEZ kam es jedoch zur 
Koagulation der sich bildenden TiB2. Ob diese Seigerungen oder Titanboride Einfluss auf 
die spätere Verwendung im Hochtemperaturbereich, hier insbesondere auf den 
Kriechwiderstand haben, muss durch entsprechende Versuche geklärt werden. 
Bei beiden Legierungen kam es zu einem Al-Abbrand, der in beiden untersuchten 
Blechdicken auftrat und relativ konstant war, ein Einflussfaktor ist hauptsächlich das 
aufgeschmolzene Volumen im oberen Nahtbereich. Weitergehende Untersuchungen 
müssen den Einfluss eines verringerten Al-Gehaltes der Schweißnaht auf nachfolgende 
Gefügeumwandlungen (bspw. durch eine Nachwärmebehandlung) klären. 
Die hier angewendete Wärmebehandlung zeigte jedoch keinen nennenswerten Einfluss 
auf die Härte und nur in geringem Maße auf das Gefüge beider Legierungen. Hier kam 
es bei der Legierung GE zu einer lamellaren Auflösung im Schweißnahtbereich und in 
Verbindung mit den hohen Schweißeigenspannungen zu einem α/α2 Wachstum. Bei der 
Legierung V5 konnte eine beginnende α−γ Umwandlung mit gleichzeitiger lamellarer 
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Ausbildung beobachtet werden. Eine Optimierung der Wärmebehandlung zu höheren 
Temperaturen bzw. Haltezeiten ist möglich. 
Zur Bewertung der mechanisch-technologischen Eigenschaften der Verbindungen 
wurden neben der Gefügeanalyse Zugversuche und Spannungsanalysen durchgeführt. 
Aufgrund der Probenabmessungen und starker Messwertstreuung wurden nur 
richtungsweisende Ergebnisse erzielt. Zwar sind mittlere bis hohe Festigkeiten erzielbar, 
die Dehnungen sind jedoch nach wie vor gering. Der Einfluss der Vorwärmung und 
Schweißgeschwindigkeit war in Bezug auf die erzielten Festigkeitskennwerte 
ansatzweise erkennbar. Die Spannungsanalysen zeigten eine deutliche Verringerung der 
Schweißeigenspannungen bei Vorwärmung von mindestens 500°C und massiver 
Reduktion der Schweißgeschwindigkeit bis auf 1 mm/s. Die getesteten Proben zeigten 
jedoch trotz Parameteroptimierung noch relativ hohe Restspannungen. 
Auf Basis der gewonnenen Erkenntnisse hinsichtlich Seigerungen, Gefügeausbildung 
und hohen Restspannungen ist die direkte Einsatzfähigkeit so gefügter Bauteile 
begrenzt. Zur Werkstoffhomogenisierung, sowohl des Gefüges als auch der mechanisch-
technologischen Kennwerte, muss eine optimierte Wärmebehandlung nach dem 
Schweißvorgang entwickelt werden, die Gegenstand weiterer Forschung sein kann.    
9.2 Ausblick 
Das Elektronenstrahlschweißverfahren hat bereits früh eine Eignung für das Fügen von 
spröden und reaktiven Werkstoffen gezeigt. Das mögliche Potential der Anwendungen 
wurde auf die zwei untersuchten Werkstoffe der Klasse der Titanaluminide erweitert, 
ähnliche Werkstoffgruppen wie beispielsweise die Nickel-Aluminide oder andere 
hochtemperaturfeste Legierungen könnten mithilfe dieser Verfahren ebenfalls 
erschlossen werden.  
Der Elektronenstrahl bietet dafür Potentiale im Hinblick auf eine genaue und angepasste 
Energieeinbringung, hauptsächlich durch das Fügen mit schneller Strahlsteuerung oder 
das Pulsen. Bezüglich einer geeigneten Kombination von Verfahren zeigen Baeslack et 
al. Möglichkeiten, anstelle der üblichen Induktionsheizung auch den Elektronenstrahl zur 
kontrollierten Erwärmung der Werkstücke beim Diffusionsschweißen einzusetzen [143].  
Auch das dem Elektronenstrahlschweißprozess verwandte Laserstrahlschweißen sowohl 
mit gepulstem Laser als auch neuartigen Faserlasern bietet vielversprechende 
Ansatzpunkte, die zum einen eine Vergrößerung der Anwendungsfelder als auch 
Optimierung bestehender Fügetechniken bietet.  
Im Hinblick auf eine allgemeine Fügbarkeit der Werkstoffe muss die Forschung neben 
hinsichtlich Duktilität optimierten Grundwerkstoffen auch Lotwerkstoffe bereitstellen, die 
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höheren Anforderungen an die Temperaturfestigkeit entsprechen. Maksimova et al. 
untersuchten beispielsweise das Fügen einer pulvermetallurgisch hergestellten FL-
Legierung (Ti-45Al-2Nb-2Mn-0,8vol%TiB2). Als Lötwerkstoff wurden Ti-Zr-
(Cr,Hf,Fe,Mn,Cu,Ni) basierte Lote verwendet. Ti-Zr-Fe/Mn-Lote konnten dabei 
unerwünschte Diffusion, Ausbildung von Eutektika sowie intermetallischer Phasen 
verringern, es wurden hohe Langzeitfestigkeiten erreicht [65]. Auch die Verwendung von 
Rein-Aluminium könnte bei entsprechender Optimierung der Ein- oder Aufbringung 
erneut in den Fokus der Forschung geraten [43-45].  
Für eine höhere Oxidationsbeständigkeit können Titanaluminide oberflächlich mit 
Elementen wie Fluor oder Silizium implantiert werden [144], auch geeignete 
Beschichtungen [145] können diesen Effekt haben. Dadurch ergeben sich jedoch 
zwangsläufig andere Oberflächenbeschaffenheiten sowie andere Legierungsbildungen, 
die neue Herausforderungen an die Fügetechnik stellen. Für verbesserte Festigkeiten bei 
gleichzeitig hohem Oxidationswiderstand bei höchsten Temperaturen sind neuartige 
Titan-Matrixbasierte Kompositwerkstoffe, die mit keramischen Fasern oder Partikeln wie 
SiC [4,146] oder NiAl verstärkt sind, in den Fokus aktueller Forschung gerückt. 
Sogenannte Metal Matrix Compositions (MMC), die Werkstoffe mit angepassten 
Eigenschaften in eine geeignete Metall-Matrix einbetten, sind bereist länger bekannt. Ihr 
Anwendungsbereich liegt ebenfalls im Hochtemperaturbereich. Fügeversuche dürften 
sich jedoch schwierig gestalten, da die Grundwerkstoffmatrix bei einer Aufschmelzung 
zerstört würde. Hier ergeben sich neue Herausforderungen für die fügetechnische 
Forschung, in der neben einer Kombination von Verfahren und/oder Werkstoffen auch 
neue, bisher nicht oder nicht ausreichend betrachtete Vorgehensweisen gefordert sind. 
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